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Re´sume´
La synthe`se de siliciures me´talliques sous la forme de films ultra-minces demeure un
enjeu majeur en technologie CMOS. Le controˆle du budget thermique, afin de limiter la
diffusion des dopants, est essentiel. Des techniques de recuit ultra-rapide sont alors cou-
ramment utilise´es.
Dans ce contexte, la technique de nanocalorime´trie est employe´e afin d’e´tudier, in situ,
la formation en phase solide des siliciures de Ni a` des taux de chauffage aussi e´leve´s que
105 K/s. Des films de Ni, compris entre 9.3 et 0.3 nm sont de´pose´s sur des calorime`tres
avec un substrat de a-Si ou de Si(100). Des mesures de diffraction de rayons X, balaye´es
en tempe´rature a` 3 K/s, permettent de comparer les se´quences de phase obtenues a` bas
taux de chauffage sur des e´chantillons de controˆle et a` ultra-haut taux de chauffage sur
les calorime`tres.
En premier lieu, il est apparu que l’emploi de calorime`tres de type c-NC, munis d’une
couche de 340 nm de Si(100), pre´sente un de´fi majeur : un signal endothermique anormal
vient fausser la mesure a` haute tempe´rature. Des micro-de´fauts au sein de la membrane de
SiNx cre´ent des courts-circuits entre la bande chauffante de Pt du calorime`tre et l’e´chan-
tillon me´tallique. Ce phe´nome`ne diminue avec l’e´paisseur de l’e´chantillon et n’a pas d’effet
en dessous de 400 ◦C tant que les porteurs de charge intrinse`ques au Si ne sont pas active´s.
Il est possible de corriger la mesure de taux de chaleur en fonction de la tempe´rature avec
une incertitude de ±12 ◦C.
En ce qui a trait a` la formation des siliciures de Ni a` ultra-haut taux de chauffage,
l’e´tude montre que la se´quence de phase est modifie´e. Les phases riches en me´tal, Ni2Si et
θ, ne sont pas de´tecte´es sur Si(100) et la cine´tique de formation favorise une amorphisa-
tion en phase solide en de´but de re´action. Les enthalpies de formation pour les couches de
Ni infe´rieures a` 10 nm sont globalement plus e´leve´es que dans le cas volumique, jusqu’a`
66 %. De plus, les mesures calorime´triques montrent clairement un signal endothermique
a` haute tempe´rature, te´moignant de la compe´tition que se livrent la re´action de phase
et l’agglome´ration de la couche. Pour les e´chantillons recuits a` 3 K/s sur Si(100), une
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e´paisseur critique telle que de´crite par Zhang et Luo, et proche de 4 nm de Ni, est sup-
pose´e. Un mode`le est propose´, base´ sur la difficulte´ de diffusion des composants entre des
grains de plus en plus petits, afin d’expliquer la stabilite´ accrue des couches de plus en
plus fines. Cette stabilite´ est e´galement observe´e par nanocalorime´trie a` travers le signal
endothermique. Ce dernier se de´cale vers les hautes tempe´ratures quand l’e´paisseur du
film diminue. En outre, une 2e e´paisseur critique, d’environ 1 nm de Ni, est remarque´e.
En dessous, une seule phase semble se former au-dessus de 400 ◦C, suppose´ment du NiSi2.
Mots cle´s : siliciures me´talliques, nanocalorime´trie, recuit ultra-rapide, films minces,
nickel.
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Abstract
The synthesis of metal silicides in the form of ultra-thin films remains a major issue in
CMOS technology. Controlling the thermal budget to limit dopant diffusion is essential
and ultra-rapid annealing techniques are commonly used.
In this context, the nanocalorimetry technique is used in situ to study Ni silicides phase
formation at heating rate as high as 105 K/s. Ni films from 9.3 nm to 0.3 nm are carried
out on calorimeters with either a-Si or Si(100) substrate. Ex situ temperature-resolved
x-ray diffraction, scanned at low heating rate (3 K/s), is used in order to compare the
phase sequence with the ones obtained at ultra-high heating rates.
First, the use of c-NC calorimeters equiped with a Si(100) substrate, 340 nm thick, results
in a major challenge. An abnormal endothermic signal is measured at high temperature.
Results show that microdefects in the SiNx membrane create short circuits between the Pt
heating strip of the calorimeter and the metal sample. This phenomenon decreases with
the thickness of the metal sample and has no effect below 400 ◦C. Below this temperature
the Si charge carriers are not activated. Then, the heat flow signal was corrected as a
function of the temperature with an uncertainty of ±12 ◦C.
In regard to the formation of Ni silicides at ultra-high heating rates, the study shows that
the phase sequence is changed. On Si(100) substrate, the metal rich phases such as Ni2Si
and θ-phase are no longer detected. Also, a solid state amorphization is favored at the
beginning of the reaction. The enthalpies of formation for layers thinner than 10 nm are
generally higher, up to 66 %, than those listed in literature for thick layers. Moreover, the
calorimetric measurements clearly show an endothermic signal at high temperature, revea-
ling a competition between the reaction of phase formation and the layer agglomeration.
For sample annealed at 3 K/s on Si(100), the critical thickness as described by Zhang and
Luo, is observed around 4 nm of Ni. A model is proposed in order to explain the increased
stability when the layer thicknesses decrease. It is based on the fact that the diffusion of
atoms is harder when grain size decrease. It also explains why the endothermic signals in
nanocalorimetry shift toward higher temperatures when the layer thickness decreases. In
iii
addition, a second critical thickness of about 1 nm is noted. Below, it seems that only one
phase forms, presumebly the NiSi2.
Keywords : metal silicides, nanocalorimetry, ultra-rapid annealing, thin films, nickel.
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Chapitre 1
Introduction ge´ne´rale
En microe´lectronique, la synthe`se des siliciures me´talliques, et notamment des siliciures
de nickel, est un enjeu majeur. Ces siliciures font partie d’une multitude d’e´quipements :
processeurs, cellules solaires, me´moires RAM ou encore e´crans LCD. Dans le cadre de la
technologie CMOS et des transistors de type MOSFET, ces siliciures sont utilise´s comme
jonction entre les connecteurs me´talliques (Al, Au, Cu, W) et le semi-conducteur. Ils ont
e´te´ introduits dans les circuits imprime´s vers les anne´es 1970 pour re´soudre un proble`me
se´ve`re de courts-circuits lie´ a` la re´duction d’e´chelle. Ils jouent alors le roˆle de barrie`re de
diffusion entre le me´tal et le Si.
Par la suite, la re´duction d’e´chelle s’est poursuivit au rythme du doublement de la den-
site´ des transistors tous les deux ans (conjecture de Moore). Dans ce contexte, contraint
par la compatibilite´ structurelle entre mate´riaux, le choix du type de siliciure s’est porte´
successivement sur le TiSi2, le CoSi2 dans les anne´es 1990 puis le NiSi depuis les an-
ne´es 2000. Si on conside`re la technologie ULSI (circuit inte´gre´ a` tre`s grande e´chelle), on
constate que la largeur de grille d’un transistor est rendue de l’ordre de 20 nm et l’e´pais-
seur des siliciures aux connections ne de´passent pas 10 nm. La fabrication est devenue
complexe, impliquant plus d’une centaine d’e´tapes. Parmi celles-ci, les recuits posent plu-
sieurs proble`mes, par exemple, vis-a`-vis de la stabilite´ du NiSi a` haute tempe´rature, ou
de la diffusion des dopants dans le Si ou encore lie´ au stress ge´ne´re´ dans les couches. Pour
ame´liorer la stabilite´ du NiSi a` haute tempe´rature, les alliages Ni1−xPtx ont e´te´ introduits
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ou, alternativement, des additifs comme le C ont e´te´ ajoute´s. Les effets du stress dans les
couches font l’objet de nombreuses e´tudes actuellement. En ce qui a trait a` la diffusion
des dopants, l’industrie utilise des techniques combinant RTA, recuit par laser et recuit
par lampe « flash ». Ces techniques ge´ne`rent des taux de chauffage tre`s e´leve´s, attei-
gnant 109 K/s pour le laser. A` travers elles, on cherche a` limiter la diffusion des dopants
pre´ce´demment implante´s dans le semi-conducteur. Plusieurs e´tudes se sont inte´resse´es a`
caracte´riser la formation de phase des siliciures obtenus a` l’aide de ces techniques. Cepen-
dant, comme il est difficile de suivre en temps re´el l’e´volution de la re´action, e´tant donne´
la rapidite´ du recuit – moins d’une microseconde (µs), la plupart du temps, les analyses
sont faites apre`s que la re´action soit stabilise´e. Il y a donc peu de donne´es sur la re´action
en temps re´el.
Ainsi, dans le cadre de ce projet de the`se, nous utiliserons la nanocalorime´trie afin
d’e´tudier, in situ, la formation de phase de films ultra-minces de siliciure me´tallique de
Ni (< 10 nm), recuits a` des taux de chauffage ultra-e´leve´s, de l’ordre de 105 K/s. Nous
profiterons e´galement du de´veloppement, par notre e´quipe, d’un calorime`tre c-NC, muni
d’un substrat de Si(100) monocristallin, afin de pre´senter des mesures ine´dites de flux de
chaleur sur la formation de phase du syste`me Ni/c-Si. Des mesures comple´mentaires de
TEM, SEM, RBS, ERD-TOF et de XRD seront accomplies afin de caracte´riser pleinement
les compose´s produits. Des mesures de diffraction de rayons X, balaye´es en tempe´rature
a` 3 K/s, permettront de comparer la se´quence de phase en fonction du taux de chauffage.
Nous chercherons a` voir comment le taux de chauffage influe sur la se´quence de forma-
tion. De surcroˆıt, graˆce a` la sensibilite´ de la nanocalorime´trie (1 nJ/K), nous tenterons
de mesurer plus pre´cisement les enthalpies de formation de couches ultra-minces, et voir
si des effets de surface sont de´tecte´s.
Dans le chapitre suivant, nous de´buterons par un rappel des concepts de la formation
en phase solide et nous passerons en revue la litte´rature sur les e´tudes re´centes, axe´es
sur la stabilisation des siliciures et sur les films ultra-minces. Au troisie`me chapitre, nous
exposerons la proce´dure expe´rimentale, puis nous analyserons, au quatrie`me chapitre, le
comportement des calorime`tres c-NC a` haute tempe´rature. Nous verrons que leur em-
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ploi avec des e´chantillons me´talliques a pre´sente´ tout un de´fi, en raison d’un proble`me
de courts-circuits a` travers le dispositif. Enfin, au cinquie`me chapitre, nous pre´senterons
nos re´sultats sur la formation de phase des siliciures de Ni. Nous montrerons qu’a` ultra-
haut taux de chauffage, la se´quence de formation est modifie´e. Quelle que soit l’e´paisseur
en dessous de 10 nm, les phases riches en me´tal ne sont plus de´tecte´es. En outre, une
amorphisation en phase solide (SSAR) de´bute la re´action.
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Chapitre 2
Formation des siliciures me´talliques en phase
solide
2.1 Introduction
Notre objectif dans ce chapitre est de de´crire succinctement la the´orie des formations
en phase solide et de faire un e´tat de la litte´rature spe´cifique a` la gene`se des siliciures
me´talliques ultra-minces, dans le contexte de la technologie CMOS. Une tre`s large part
sera attribue´e au syste`me Ni-Si puisqu’il s’agit du syste`me actuellement en application
dans la conception de transistors MOSFET [2].
Outre l’introduction, ce chapitre est scinde´ en six sections : un rappel sur la the´orie
des formations de phases, incluant certains mode`les utilise´s pour cette e´tude, une section
sur la se´quence d’apparition des phases en fonction de plusieurs parame`tres (e´paisseur,
impurete´, alliage, substrat), une section sur la stabilisation a` haute tempe´rature du mo-
nosiliciure de nickel NiSi et, enfin, une section concernant l’impact du taux de chauffage
sur la formation de phase.
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Figure 2.1 – E´volution ge´ne´rale de la formation d’un siliciure me´tallique M-Si, dans le
cas de couches minces, en fonction des parame`tres de recuit : la tempe´rature et le temps.
2.2 Formation en phase solide
La Figure 2.1 sche´matise la formation en phase solide d’un siliciure me´tallique telle
qu’on la conc¸oit dans notre e´tude, et dont la the´orie est largement de´crite dans les ouvrages
suivants : [3–9]. Il s’agit d’une re´action he´te´roge`ne, irre´versible, impliquant un me´tal M,
habituellement de transition (Ti, Co, Ni), de´pose´ en couche ultra-mince (≤ 10 nm), sur
un substrat de Si. La fle`che du recuit indique l’e´volution du syste`me en fonction de la
tempe´rature et du temps. Telle que repre´sente´e, la formation de´bute par les phases riches
en me´tal et finit par les phases riches en Si, le Si e´tant l’e´le´ment abondant. La formation
est se´quentielle, les phases se forment les unes apre`s les autres. Cependant, une multitude
de parame`tres, comme la mobilite´ des e´le´ments, la structure cristalline des compose´s, la
morphologie des couches ou les impurete´s, peut changer, en partie ou en totalite´, son
e´volution. C’est ce que nous allons de´tailler dans les sections qui suivent.
Force motrice et barrie`re d’activation
La transformation d’une phase initiale en une phase finale (un nouveau compose´) se
produit sous l’impulsion d’une force motrice F re´sultante du gradient d’e´nergie libre ∆G
entre ces phases. La force F et le gradient ∆G sont lie´s par le potentiel chimique µ de
la fac¸on suivante : µ = δ∆G/δC et F = −δµ/δx ou` C est la concentration chimique. A`
cette force motrice s’oppose une barrie`re d’activation Ea qui repre´sente l’e´nergie a` fournir
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pour modifier l’agencement atomique (brisure des liens, transport). Ainsi, ∆G et Ea sont
deux variables, l’une thermodynamique et l’autre cine´tique, qu’on cherche a` de´terminer
quand on caracte´rise une transformation de phases. Ces variables ont e´te´ mesure´es pour
de nombreux compose´s me´talliques (V, Mo, W, Mn, Fe, Ru, Os, Rh, Ir, Co, Ni, Pd, Pt,
Ti) avec du Si(100) ou du a-Si [10], pour des couches de l’ordre de 100 nm et plus. En
re`gle ge´ne´rale, pour les phases riches en me´tal MricheSi, Ea vaut entre 0.9 et 1.4 eV et
le me´tal est l’espe`ce qui diffuse. Pour les monosiliciures MSi, Ea est compris entre 1.2 et
1.7 eV quand le me´tal diffuse et entre 1.7 et 1.9 eV quand le Si diffuse. Enfin, pour les
phases riches en Si, se formant a` plus hautes tempe´ratures, le Si est souvent l’espe`ce qui
diffuse et Ea vaut entre 1.8 eV (MoSi2) a` 3.4 eV (WSi2). Une exception, pour le NiSi2,
c’est le Ni qui diffuse et Ea est de l’ordre de 1.6–1.7 eV.
Diffusion et re´action aux interfaces
La croissance d’un compose´ MxSiy telle qu’illustre´e en Figure 2.1 re´sulte de deux pro-
cessus : la diffusion (me´lange) des espe`ces chimiques d’une part, et la re´action (formation
de liens chimiques) entre ces espe`ces d’autre part, cette re´action ayant lieu aux interfaces
du nouveau compose´ et de la matrice (ge´ne´ralement l’espe`ce la moins mobile). La vitesse
a` laquelle la croissance du compose´ se produit de´pend du processus limitant. S’il s’agit de
la diffusion, une de´pendance quadratique est observe´e pour l’e´paisseur z du compose´ en
fonction du temps. Ainsi :
z ∼
√
Dt, (2.1)
ou` D est le coefficient d’inter-diffusion. Il s’exprime en fonction des coefficients de diffusion
de chaque espe`ce par :
D = yDNi + xDSi, (2.2)
avec x + y = 1. Si, en revanche, la croissance de´pend de la re´action aux interfaces, on
constate que l’e´paisseur croˆıt line´airement avec le temps. On a :
z ∼ Kt, (2.3)
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ou` K est le coefficient de re´action aux interfaces. Les coefficients D et K de´pendent de la
tempe´rature et s’expriment sous la forme d’une e´quation de type Arrhenius. Ainsi :
D = D0 exp
(−Ed
kBT
)
, (2.4)
et
K = K0 exp
(−Ei
kBT
)
. (2.5)
D0 et K0 sont des pre´facteurs conside´re´s inde´pendants de la tempe´rature, Ed et Ei sont les
e´nergies d’activation associe´es a` chacun des processus (diffusion ou re´action aux interfaces)
et kB est la constante de Boltzmann. A` la section pre´ce´dente, les e´nergies donne´es e´taient
relie´es a` des processus de diffusion, e´tant donne´e l’e´paisseur de 100 nm.
Jumelant les deux processus, on de´rive une expression refle´tant plus ade´quatement la
croissance des couches minces. Il s’agit du mode`le line´aire-parabolique [11–13] ou` :
dz
dt
∼ K
1 + z ·K/D. (2.6)
A` partir de ce mode`le, Go¨sele et Tu [13] montrent qu’il existe une e´paisseur critique
z∗ = D/K en dessous de laquelle la croissance est limite´e par les re´actions aux interfaces
tandis qu’au-dessus, elle est limite´e par la diffusion. Cet aspect critique sera aborde´, au
regard de l’extreˆme finesse des couches que nous e´tudions, de l’ordre de 1 nm.
Germination
Nous venons d’introduire les processus de diffusion et de re´action aux interfaces comme
facteurs limitants. Nous devons e´galement introduire celui de germination. En effet, toute
nouvelle phase (ou compose´) ne peut croˆıtre que dans la mesure ou` elle a re´ussi a` germer.
Cet aspect reveˆt tellement d’importance, qu’en fonction des conditions de croissance, il
peut inhiber la formation de certains compose´s, modifiant incidemment la se´quence de
phases. Ce processus est de´crit par la the´orie classique de la germination [3,4,14] comme
une compe´tition entre la re´duction d’e´nergie libre ∆G du nouveau germe et l’augmentation
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de son e´nergie de surface ∆σ. Le taux de germination ρ est de´termine´ par :
ρ ∼ exp
(−Ed
kBT
)
exp
(−∆G∗
kBT
)
. (2.7)
La premie`re exponentielle repre´sente la croissance du germe par processus de diffusion,
tandis que la deuxie`me introduit l’e´nergie libre ∆G∗ associe´e a` l’apparition des germes de
taille critique, stables et pouvant croˆıtre. Dans une matrice isotrope on e´crit :
∆G∗ ∼ ∆σ
3 · T 2c
∆H2 · (T − Tc)2 , (2.8)
ou` ∆H est l’enthalpie de formation et Tc est la tempe´rature critique de changement de
phase. En examinant l’e´quation 2.7, on constate que ρ varie comme exp (−1/T 3). Faible
avant Tc, le taux devient tre`s e´leve´ apre`s. Les germes apparaissent alors tre`s rapidement.
De plus, la pre´sence de ∆H au de´nominateur de ∆G∗ implique que la germination sera
d’autant plus limitante que l’enthalpie est faible, c’est le cas de la transformation du NiSi
en NiSi2 [3].
2.2.1 Se´quence de formation
Si on conside`re un liquide M-Si, homoge`ne en composition et en quantite´ importante,
lorsqu’il se solidifie, plusieurs phases vont croˆıtre simultane´ment. Inversement, si on consi-
de`re une formation en phase solide impliquant des couches minces, les phases ont tendance
a` apparaˆıtre en se´quence. Plusieurs phases peuvent germer simultane´ment, mais puisque
les distances de diffusion sont re´duites, c’est le compose´ e´nerge´tiquement favorise´ qui gran-
dit au de´triment des autres. Ainsi, de´terminer la se´quence de formation de phase a` partir
du diagramme de phase est impossible.
Par exemple, la Figure 2.2 pre´sente le diagramme de phase du syste`me Co/Si a` l’e´qui-
libre thermodynamique. Ce diagramme fait e´tat de 5 phases, dont 3 sont stables en dessous
de 1194 ◦C : (α-Co2Si, CoSi et CoSi2), et 2 au-dessus de 1194 ◦C : (Co3Si et β-Co2Si).
Or, dans le contexte des technologies CMOS, on cherche ge´ne´ralement a` minimiser le
budget thermique en limitant, entre autres, la tempe´rature de recuit. On s’attend donc,
d’apre`s le diagramme de phase, a` n’observer que la formation des phases stables a` basse
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Figure 2.2 – Diagramme de phase du syste`me Co-Si.
tempe´rature (< 1000◦C). Mais, la formation en phase solide implique des processus lar-
gement hors e´quilibre ou` les conditions initiales et la cine´tique de re´action jouent un roˆle
primordial. Certaines phases peuvent eˆtre inhibe´es par la germination tandis que d’autres,
normalement pre´sentes a` haute tempe´rature, peuvent apparaˆıtre a` basse tempe´rature.
Ainsi, la se´quence de formation du syste`me Co-Si de´bute par l’apparition de la phase
Co2Si, suivie de la formation du CoSi et enfin du CoSi2 [15–17], de la phase riche en me´tal
(a` gauche sur le diagramme) vers la phase riche en silicium (a` droite). Elle passe par toutes
les phases stables a` basse tempe´rature. Il n’en va pas de meˆme pour le syste`me Ti-Si. Cinq
phases sont stables a` tempe´rature ambiante : Ti3Si, Ti5Si3, Ti5Si4, TiSi et C54-TiSi2, mais
la se´quence de formation est la suivante : α-TiSix, suivie de C49-TiSi2 et de C54-TiSi2 [7].
On constate alors que les phases α et C49 n’apparaissent pas dans le diagramme de phase.
Wang et coll. ont montre´ que plusieurs de ces phases pouvaient coexister lors d’un recuit
isotherme [18]. Il en va de meˆme pour le syste`me Ni-Si. Le diagramme de phases pre´sente
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6 phases stables a` tempe´rature ambiante (Ni3Si, Ni31Si12, Ni2Si, Ni3Si2, NiSi, NiSi2, cf.
annexe A.2 page 147). Cependant, plusieurs de ces phases n’apparaissent pas, comme
le Ni3Si2 [3]. En revanche, la phase θ-Ni2Si, thermodynamiquement stable au-dessus de
825◦C apparaˆıt transitoirement entre 300 et 350 ◦C [2,19] (voir section 2.3).
De manie`re ge´ne´rale, il est impossible de pre´voir la se´quence de formation en se basant
uniquement sur le diagramme de phase. Plusieurs the´ories ont alors e´te´ propose´es dans le
but d’expliquer la se´quence de formation.
The´ories thermodynamiques :
• Walser et Bene´ (1976)
Dans les anne´es 1970, Walser et Bene´ postulent que la 1re phase a` se former est la
phase congruente la plus stable qui est adjacente a` l’eutectique le plus bas dans le
diagramme [20]. Ils fondent leur the´orie sur l’observation d’une interface amorphe
produite lors du de´poˆt et dont la concentration avoisine celle de l’eutectique le plus
bas. Leur re`gle pre´dit ade´quatement les phases TiSi2, Co2Si et Ni2Si.
• Chaleur effective de formation (1996)
Sur les 84 syste`mes binaires que Pre´torius e´tudie, la re`gle de Walser et Bene´ ne s’ap-
plique bien que sur 64 d’entre eux. Pretorius propose alors une the´orie de « chaleur
effective de formation » qui tient compte de la concentration des re´actants a` l’in-
terface [21, 22]. La 1re phase qui se forme est la phase congruente avec la chaleur
effective de formation la plus ne´gative a` la concentration de la plus basse tempe´ra-
ture eutectique. Cela revient a` e´crire pour la chaleur effective ∆H ′ :
∆H ′ = ∆Hf × concentration effective de l
′e´le´ment limitant
concentration del′e´le´ment limitant dans le compose´
, (2.9)
ou` ∆Hf est l’enthalpie de formation de la phase congruente et l
′e´le´ment limitant
est l’espe`ce dont la concentration dans le me´lange est infe´rieure a` celle du compose´.
La Figure 2.3, en haut, illustre la re`gle. L’e´quation 2.9 repre´sente l’e´volution des
enthalpies, pour chaque compose´, en fonction de la concentration des composants.
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Figure 2.3 – Application de la the´orie de la chaleur effective de formation ∆H ′ pour le
syste`me Co-Si [22].
On constate qu’a` la concentration correspondant au plus bas liquidus (tirets noirs),
la chaleur effective la plus ne´gative est celle associe´e a` la phase Co2Si. De la sorte,
74 des 84 syste`mes sont pre´dis correctement. Pour ceux qu’il reste, on suppose soit
que l’eutectique le plus bas est mal de´fini soit que la germination joue un roˆle [17].
11
The´ories cine´tiques :
• Amorphisation en phase solide (1983)
L’amorphisation en phase solide (solid-state amorphization reaction, SSAR) est la
croissance d’une phase amorphe durant le recuit. Les premie`res observations a` basse
tempe´rature (< 100 ◦C) remontent au de´but des anne´es 1980 dans des couches bi-
me´talliques (Zr/Rh, Au/Zr, La/Au) [23]. De ces observations, Schwarz et Johnson
sugge`rent trois facteurs pour l’apparition d’une SSAR : une enthalpie de me´lange
ne´gative, une diffusion tre`s e´leve´e d’un des deux re´actants, et une re´action se pro-
duisant a` suffisamment basse tempe´rature pour e´viter la compe´tition avec d’autres
phases [24,25]. Pour les syste`mes Ni/Hf, Ni/Zr, Ni/Ti, Co/Zr et Au/Y, des mesures
de retrodiffusion de Rutherford (RBS) ont montre´ qu’un me´tal (Ni, Co et Au) dif-
fusait beaucoup plus vite que l’autre [23,26,27]. Cependant l’amorphisation lors du
de´poˆt n’est pas toujours observe´e. Lin et Spaepen la voient dans des multicouches de
Ni/Nb (3 nm/3 nm) [23], mais pas Clemens dans le syste`me Ni/Ti avec des couches
de 20 plans atomiques [28]. Vredenberg et coll. montrent alors que l’amorphisation
ne se produit pas s’il n’y a pas de de´sordre a` l’interface [29]. La SSAR a besoin de
sites de germination pour de´buter. Dans le cas des siliciures me´talliques, une SSAR
est observe´e de`s le de´poˆt dans de nombreux syste`mes, notamment, Ti/Si, Zr/Si,
Hf/Si, V/Si, Nb/Si, Ta/Si, Rh/Si, Er/Si, Tb/Si, Gd/Si, Dy/Si, Yb/Si [25], mais
aussi Ni/a-Si [30,31] et Ni/c-Si [32–34].
• Zhang et Yvey (1992)
Zhang et Yvey de´veloppent une technique graphique pour e´valuer les taux de for-
mation de chaque phase [35]. A` la base de cette technique, le mode`le suppose qu’une
seule espe`ce diffuse a` travers le siliciure en croissance et que l’autre espe`ce est im-
mobile a` l’interface de re´action. Ils relient alors la vitesse de flux de l’e´le´ment qui
diffuse avec le taux de re´action de l’espe`ce immobile. Ils constatent que pour un flux
donne´ de l’espe`ce mobile, une phase en particulier posse`de un taux de formation
plus e´leve´. A` l’aide de cette technique, ils pre´disent correctement la premie`re phase
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pour 15 siliciures me´talliques diffe´rents, dont le Pt-Si [17].
• Ordered Cu3Au
F. d’Heurle et coll. pensent, contrairement a` ce qui est avance´ dans les the´ories ther-
modynamiques, que la premie`re phase qui croˆıt ne peut eˆtre uniquement de´termine´e
par la force motrice de formation. Ils font remarquer que, ge´ne´ralement, plusieurs
phases germent a` l’interface, et que la phase qui croˆıt en premier n’est pas force´-
ment celle qui germe en premier. Les auteurs sugge`rent, dans le meˆme ordre d’ide´e
que Zhang et Ivey, que la premie`re phase mesurable est la phase pour laquelle la
diffusivite´ est la plus e´leve´e [36]. Ils s’appuient sur la re`gle « ordered Cu3Au » qui
stipule que dans les compose´s AxBy ou` le rapport x/y est supe´rieur a` 2, l’e´le´ment
majoritaire A diffuse plus rapidement que l’e´le´ment B. Il s’ensuit que la phase qui
se forme a` l’interface AxBy/B est riche en e´le´ments de A. Les auteurs e´mettent des
conditions sur l’application du mode`le, tenant compte de la densite´ des compose´s, de
la diffusivite´ ou de la quantite´ de lacunes. Meˆme avec ces restrictions, ils obtiennent
de meilleurs pre´dictions que les autres the´ories.
The´orie mixte :
• Lee (1999)
Lee propose une the´orie qui rassemble les aspects thermodynamique et cine´tique [37].
Elle s’articule autour de deux re`gles. La premie`re est que le siliciure avec la plus
grande force motrice de formation croˆıt en premier, a` plus basse tempe´rature. La
seconde est qu’a` tempe´rature suffisamment e´leve´e, si plusieurs phases germent si-
multane´ment a` l’interface, la phase qui a la composition la plus proche des phases
environnantes va former une couche interfaciale et s’e´paissir en premier. Cette the´o-
rie a e´te´ teste´e avec succe`s sur les syste`mes Co-Si, Ti-Si et Ni-Si. En outre, pour
les deux premiers syste`mes, elle explique de manie`re e´le´gante les observations expe´-
rimentales. Par exemple avec le syste`me Co-Si, quand des e´tudes rapportent CoSi
comme premie`re phase [31, 38], au lieu de Co2Si, c’est que des conditions de recuit
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Figure 2.4 – Se´quence de formation pour 10 nm de Ni de´pose´s sur un substrat de silicium
sur oxyde (SOI). L’intensite´ de diffraction des rayons X (λ= 1.797 A˚) est trace´e en fonction
de l’angle 2θ et de la tempe´rature. Le taux de chauffage est de 3 K/s [40].
impliquent la premie`re re`gle. Quand c’est le Co2Si qui est identifie´ [15, 16, 39], les
conditions impliquent la deuxie`me re`gle. L’auteur signifie un contre-exemple a` son
mode`le, celui de la phase amorphe qui se forme a` l’interface malgre´ une force motrice
plus petite que pour les phases cristallines.
De l’ensemble de ces the´ories, on comprend que s’appuyer uniquement sur la ther-
modynamique (diagramme de phase) pour expliquer les formations en phase solide ne
fonctionne pas. Ces the´ories, pour les plus performantes, font toutes intervenir un argu-
ment cine´tique. Elles peinent cependant a` pre´dire rigoureusement la se´quence de formation
pour tous les syste`mes.
2.3 Syste`me Ni-Si
La Figure 2.4 expose la se´quence de la formation de phase pour 10 nm de Ni sur
Si(100) [40]. L’analyse est faite par diffraction des rayons X (λ = 1.797 A˚) dont l’intensite´
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Figure 2.5 – Re´sistance de surface en fonction de la tempe´rature et de l’e´paisseur de la
couche de Ni [42,43].
(nuances de gris) est trace´e en fonction de l’angle de diffraction 2θ et de la tempe´rature de
recuit. Le taux de chauffage est de 3 K/s. Au de´but, on distingue la diffraction des plans
(111) du Ni a` 2θ = 52.5◦. Entre 200 et 250 ◦C, la phase orthogonale δ-Ni2Si se forme et
consomme le Ni. Elle est visible par ses pics (301)(121) vers 53.5◦ et (002) vers 57.8◦. A`
300 ◦C, la phase θ apparait de fac¸on transitoire proche de 56◦ puis disparait avec le retour
de la phase δ-Ni2Si et la formation de la phase NiSi, notamment visible par ses pics (112)
a` 54◦, (211) et (202) a` 55.8◦ et (103) a` 60.8◦. Vers 800 ◦C, la phase NiSi disparaˆıt au profit
de la phase NiSi2.
Il s’agit de la se´quence de phase a` laquelle on s’attend pour des couches de Ni infe´rieures
a` 60 nm, de´pose´es sur Si(100) [19]. Concernant les me´canismes de formation, la phase δ-
Ni2Si est controˆle´e par la diffusion ainsi que la phase NiSi. La phase NiSi2 est controˆle´e
par la germination. Dans chaque cas, le Ni est l’espe`ce qui diffuse dans les siliciures [41].
2.4 Stabilisation des siliciures ultra-fins
L’agglome´ration de la couche NiSi est e´tudie´e de`s les anne´es 1990. Colgan et coll.
regardent la stabilite´ des siliciures de Ni sur Si polycristallin et monocristallin [44]. De-
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duytsche et coll. e´tudient l’agglome´ration du NiSi pour des couches comprises entre 10 et
60 nm et en fonction de la germination du NiSi2 [45]. Les auteurs constatent qu’en dessous
de 20 nm de Ni, la couche de NiSi se de´grade essentiellement a` cause de l’agglome´ration,
un effet observe´ lors de notre e´tude. Aussi, comme on le voit a` la Figure 2.5, pour des
de´poˆts de 6 a` 10 nm, la re´sistance de surface augmente a` partir de 600 ◦C, re´ve´lant le
phe´nome`ne de de´gradation de la couche de NiSi.
Plusieurs e´tudes examinent alors l’effet d’un ajout de Pt dans le Ni afin de stabiliser la
phase NiSi a` plus haute tempe´rature [46,47,52]. L’effet d’autres e´le´ments comme W, Ti et
Ta est aussi regarde´ [48]. Keyser [42] discute de cet effet sur des siliciures forme´s a` partir
de couches infe´rieures a` 10 nm. L’auteur mentionne que pour 5-10 nm, la phase NiSi est
forme´e, et que pour 3.7 nm et moins, on forme une couche e´pitaxiale d’un siliciure riche en
silicium, sans qu’il s’agisse pour antant de NiSi2. Une phase e´pitaxiale au de´but de la for-
mation du NiSi est aussi observe´e pour 10 nm de Ni, e´galement observe´e par Gaudet [49].
Zhang [50] discute de la stabilite´ de couches minces avec quelques pourcents de Pt. Il est
trouve´ que la re´sistance est moins bonne avec le Pt car la phase PtSi est deux fois plus
re´sistive que le NiSi. Il s’agit donc de faire un compromis entre la stabilite´ du siliciure et
le plus faible pourcentage de Pt. De plus, a` l’instar de Luo [51], Zhang mentionne aussi
que la phase finale ne serait pas du NiSi2 mais un compose´ NiSi2−y. Cette de´duction vient
du fait qu’ils n’obtiennent pas l’e´paisseur attendue en fonction de l’e´paisseur du de´poˆt.
Ajoutons, cependant, qu’il est difficile de mesurer avec exactitude des couches aussi fines
que 2 nm.
Ces e´tudes, bien qu’elles diffe`rent de la noˆtre en raison d’ajout de quelques pour-
cents d’autres e´le´ments chimiques, mettent en e´vidence l’effet de l’agglome´ration pour des
couches de plus en plus fines, et re´ve`lent une e´paisseur critique d’environ 4 nm, en dessous
de laquelle la formation de phase et l’agglome´ration sont mofifie´es. Dans l’e´tude pre´sente,
les e´paisseurs de Ni variant entre 0.3 et 10.6 nm, il faudra ine´vitablement tenir compte
de ces phe´nome`nes lors de l’analyse et voir comment ils e´voluent en fonction du taux de
chauffage.
16
2.5 Texture de phase
La texture de phase est un aspect important dans la formation des siliciures de nickel.
Rappelons qu’en 2003, Detavernier et coll. de´crivent une nouvelle texture, dite axiotaxiale,
de´couverte dans les siliciures de Ni [53]. Il s’agit d’une texture de fibre dont la croissance
suit plusieurs directions offertes par le substrat. La qualite´, donc, de l’interface entre le Si
et le siliciure est importante.
Un autre exemple similaire est celui de la phase θ, cette phase transitoire qui apparaˆıt
entre la phase δ-Ni2Si orthorhombique et la phase NiSi, e´galement orthorhombique. En
2010, Gaudet et coll. expliquent le roˆle de la texture de la phase δ-Ni2Si dans la formation
de la phase θ [49]. Cette dernie`re contient entre 38.5 % et 43 % de Si et se forme vers
300 ◦C. Or, d’apre`s le diagramme de phase (voir en annexe A.2), elle n’est pas stable ther-
modynamiquement a` cette tempe´rature. Si cette phase est rendue possible, c’est qu’elle
existe sur un grand intervalle Ni:Si en composition, et qu’elle he´rite de la structure du
Ni2Si, les diffe´rences dans les parame`tres de maille des deux structures e´tant comprises
entre 2 % et 4.3 %. De la`, Gaudet e´tudiera l’effet de l’orientation du substrat sur la se´-
quence de formation de minces films de Ni sur Si [54]. Encore une fois, la pre´sence ou
non de certaines textures (structures) joue un roˆle dans l’e´volution de la formation. Or, il
est su que dans le syste`me Ni-Si, une inter-diffusion des composants a lieu a` l’interface et
me`ne a` une couche de me´lange d’environ 2 a` 4 nm. Dans nos expe´riences, ou` l’e´paisseur
de Ni est de 10 nm et moins, 4 nm de me´lange repre´sente une part non ne´gligeable du
de´poˆt et, de ce fait, on peut s’attendre a` ce que l’influence du substrat ou de la couche
riche en Ni sur l’e´volution de la formation soit modifie´e.
En 2009, Guihard et coll. regardent l’effet de l’endommagement par implantation io-
nique du substrat de Si sur la formation de phase [40]. Ils montrent que les tempe´ratures
de formation du NiSi2 changent radicalement en fonction du dommage et de l’e´paisseur
de Ni. Pour 30 nm de Ni, le dommage n’a que peu d’impact. A` partir d’un seuil de 0.1-
0.2 dpa (de´placement par atome), la phase NiSi de´bute environ 30 ◦C plus tard alors que
la phase NiSi2 apparaˆıt toujours vers 800
◦C. En revanche, pour 10 nm de Ni, pour un
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seuil de dommage identique, la phase NiSi2 apparaˆıt avant 400
◦C. La phase NiSi n’existe
plus que sur un intervalle de tempe´rature d’environ 50 ◦C.
En 2013, Turcotte et coll. analysent la formation de phase de 10 nm de Ni sur un
substrat de Si amorphise´ par implantation ionique [55]. Ils observent que la phase θ pro-
venant de la phase δ-Ni2Si se transforme directement en NiSi, et que certains e´chantillons
subissent une re´action spontane´e lors du clivage. Ces e´chantillons exhibent la phase θ a`
basse tempe´rature.
Ces e´tudes montrent bien toute la diversite´ dans les se´quences de phase obtenues en
fonction de l’e´tat du substrat ou de l’e´paisseur du de´poˆt me´tallique. Dans l’e´tude pre´sente,
nous examinons des re´actions sur Si (100) et sur a-Si, avec des e´paisseurs infe´rieures a`
10 nm. Pour les couches de l’ordre de 1 nm, il est probable que le de´poˆt re´sulte en une
simple couche me´lange´e, ce qui aura ine´vitablement un impact sur la se´quence de forma-
tion.
2.6 Formation a` ultra-haut taux de chauffage
Il y a peu d’e´tudes de nanocalorime´trie regardant la formation de phase des siliciures
me´talliques a` ultra-haut taux de chauffage sur lesquelles on peut s’appuyer pour comparer
nos re´sultats. Ne´anmoins, deux e´tudes peuvent eˆtre cite´es : une sur le Ni-Si et l’autre sur
le Pd-Si. Dans la premie`re, Kummamuru et coll. examinent la re´action de 17 nm de Ni
sur a-Si avec un ratio Ni:Si de 1.2 [56]. Le taux de chauffage est de 1.1×106 K/s au
moment de la re´action exothermique. Ils observent la formation de la phase δ-Ni2Si avec
un pic vers 430 ◦C et la formation du NiSi avec un pic vers 550 ◦C. La phase θ est
e´galement observe´e, mixe´e avec la phase NiSi sur un e´chantillon recuit jusqu’a` 850 ◦C.
Dans cette e´tude il faut comprendre que le ratio Ni:Si ne permet pas la formation de la
phase NiSi2, comme c’est le cas a` haute tempe´rature avec un substrat de Si, c’est-a`-dire
avec suffisamment de Si. Nos expe´riences diffe`rent donc en ce sens, puisque qu’e´tant sur
substrat de a-Si ou c-Si, la formation de phase est libre d’e´voluer vers la phase NiSi2, la
plus stable thermodynamiquement.
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Dans la deuxie`me e´tude, Molina-Ruiz et coll. regardent la formation de phase du Pd-Si
sur un substrat de c-Si, a` l’aide de calorime`tres similaires a` ceux produits pour notre e´tude
[57]. Partant de films de 12 nm de Pd sur un substrat de 340 nm de Si(100), ils observent
la formation de la phase Pd2Si et l’associent a` un processus controˆle´ simultane´ment par la
germination et la croissance de germes a` l’interface Pd/Si, suivi par la croissance verticale
de la nouvelle couche, controˆle´e par la diffusion. Il s’agit donc d’une cine´tique de croissance
supe´rieure a` 1D, non controˆle´e uniquement par la diffusion. Nous verrons que dans notre
e´tude une cine´tique de formation supe´rieure a` 1D est e´galement observe´e. Cependant, les
processus sont probablement diffe´rents, car rappelons que dans le syste`me Pd-Si les deux
espe`ces diffusent a` basse tempe´rature alors que dans le syste`me Ni-Si seul le Ni diffuse.
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Chapitre 3
Proce´dure expe´rimentale
3.1 Introduction
L’expe´rimentation, parce qu’elle s’appuie en partie sur la technique de nanocalori-
me´trie, reveˆt plusieurs de´fis. En premier lieu, l’extreˆme fragilite´ des calorime`tres, avec
une membrane faiblement stresse´e de 280 nm de nitrure de silicium SiNx, rend les mani-
pulations de´licates. Le de´roulement, qui va de la fabrication des calorime`tres jusqu’a` la
caracte´risation des e´chantillons, a` meˆme les calorime`tres, est difficilement comple´te´. De
plus, chaque mesure se fait au rythme d’un calorime`tre a` la fois. Or, les re´sultats, relatifs
a` la formation de phase de siliciures me´talliques, de´pendent grandement des parame`tres
expe´rimentaux, incluant la qualite´ et l’homoge´ne´ite´ des calorime`tres. Nous devons alors
tenir compte d’une grande variabilite´ au sein de nos re´sultats. En outre, proce´der aux
caracte´risations ex situ sur de tels e´chantillons n’est pas trivial. Certaines techniques ne
sont pas accessibles en raison de la ge´ome´trie ou de la composition du calorime`tre. Ceci
nous force a` prendre un grand nombre de mesures.
Dans ce chapitre, nous de´crirons brie`vement le principe ge´ne´ral de la nanocalorime´trie
puis nous exposerons les diffe´rentes e´tapes de la proce´dure expe´rimentale. Nous parlerons
de la fabrication des calorime`tres, de la pre´paration des e´chantillons sur a-Si (calorime`tre
standard) et sur c-Si (calorime`tre c-NC), des techniques de de´poˆt employe´es comme l’e´va-
poration e-beam et la pulve´risation magne´tron triode, et enfin, des proce´dures de carac-
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Figure 3.1 – Endroit et envers d’un calorime`tre c-NC. L’endroit, a` gauche, pre´sente la
me´tallisation de Pt utilise´e pour le chauffage et la mesure de tempe´rature. L’envers, a`
droite, montre la cavite´ dans laquelle l’e´chantillon est de´pose´ sur la bande de c-Si.
te´risation post-re´action comme la diffraction des rayons X (en mode balayage ou en mode
figure de poˆles), ou l’analyse par faisceau d’ions (RBS ou ERD), ou encore la microscopie
e´lectronique en transmission (TEM).
3.2 Nanocalorime´trie : principe ge´ne´ral
La nanocalorime´trie a pour but de mesurer les flux de chaleur, c’est-a`-dire les e´changes
d’e´nergie implique´s lors d’un changement de phase (transition, formation ou transforma-
tion de phases). Cette technique emploie deux calorime`tres – dont un dispositif est pre´sente´
a` la Figure 3.1 – dans une mesure de type diffe´rentiel. Ainsi, l’e´chantillon e´tudie´ n’est de´-
pose´ que sur un seul des deux calorime`tres, laissant l’autre libre de toute re´action afin
d’annuler, par diffe´rentiation des signaux, les capacite´s calorifiques des dispositifs. Pour
proce´der a` la mesure, un courant I est injecte´ dans chacun des calorime`tres a` travers
la bande de Pt (bande verticale sur la Figure 3.1. Cette dernie`re chauffe par effet Joule
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et, de´pendamment de la tempe´rature atteinte, initie la re´action au sein de l’e´chantillon.
Incidemment, en fonction du phe´nome`ne observe´, de la chaleur est relaˆche´e ou absorbe´e,
ce qui modifie le taux de chauffage dT/dt du calorime`tre. Ce taux de chauffage est de´-
termine´ par la tempe´rature du calorime`tre, obtenue indirectement par la re´sistance R(T )
de la bande de Pt, a` chaque intervalle de temps dt de la mesure. La re´sistance R(T ) est
obtenue par la mesure directe de la chute de potentiel entre les points de contact aux ex-
tre´mite´s de la bande. Enfin, le flux de chaleur est donne´ par V I/(dT/dt) (voir la section
4.2 pour une description de´taille´e de la mesure).
La nanocalorime´trie procure des taux de chauffage ultra-e´leve´s, de l’ordre de 105 K/s,
qui couple´s a` la faible masse du dispositif offrent une sensibilite´ de l’ordre de 1 nJ/K sur la
mesure du flux de chaleur. Ainsi, la nanocalorime´trie permet l’observation d’e´chantillons
aussi fins que quelques couches atomiques.
3.3 Fabrication des calorime`tres
Les nanocalorime`tres (NC) sont fabrique´s en salle blanche suivant les recettes de´crites
par Karmouch [58] et Anahory [1]. Deux types de nanocalorime`tres existent : les NC
standards et les c-NC, ces derniers e´tant dote´s d’une bande de silicium monocristallin de
340 nm d’e´paisseur, oriente´e suivant la direction [100]. La Figure 3.1 montre l’endroit et
l’envers d’un calorime`tre c-NC. L’endroit expose la me´tallisation de Pt, dont la bande
verticale situe la re´gion expe´rimentale. De´limite´e par deux points de contact, cette re´gion
couvre 0.55 × 0.05 = 0.0275 cm2. Lors d’une mesure, on injecte un courant dans la bande
de Pt. Cette dernie`re est alors chauffe´e par effet joule. Sa tempe´rature est de´termine´e
indirectement par sa re´sistance R(T) mesure´e entre les deux points de contact. La me´tal-
lisation de Pt est de´pose´e sur une membrane isolante de nitrure de silicium, faiblement
stresse´e, d’une e´paisseur de 280 nm et de composition Si3N3.1H0.05 (identifie´e SiNx par la
suite). Sur l’envers du calorime`tre, une cavite´ grave´e dans la gaufre de Si sert a` libe´rer
la membrane de SiNx. Les calorime`tres c-NC se distinguent alors des NC standards par
l’ajout d’une bande de c-Si (100), dispose´e sur la membrane, coˆte´ cavite´, vis-a`-vis de la
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bande de Pt. Non loin des points de contact, des rainures de´limitent la bande de c-Si.
Elles limitent les pertes de chaleur par conduction a` travers le cadre et maintiennent le
comportement quasi-adiabatique du dispositif pendant le chauffage. Une autre particula-
rite´ des c-NC re´side dans le mate´riau de la couche d’adhe´rence pour la me´tallisation de
Pt. Habituellement en Ti dans les NC standards, c’est le Cr qui a e´te´ choisi pour les c-NC.
Ce changement de´coule de l’ajout d’e´tapes de gravure a` l’acide fluorhydrique (HF) [1],
auxquelles le Ti ne re´siste pas.
En raison de la fragilite´ de la membrane, soumise a` un nombre e´leve´ de manipulations
pendant la production, le taux de fabrication est estime´ a` 50 %. Plusieurs lots de calo-
rime`tres sont ainsi ne´cessaires pour couvrir toute une se´rie d’expe´riences. L’ensemble de
la fabrication est e´tale´ sur une longue pe´riode avec des conditions changeantes (usure et
variation des e´quipements, remplacement de produits et adaptation des recettes). Ainsi, il
demeure ardu d’apparier ade´quatement deux calorime`tres e´chantillon (Ech) et re´fe´rence
(Ref) avec des e´talonnages en tempe´rature similaires. Actuellement, deux calorime`tres
venant de lots diffe´rents pre´sentent le plus souvent des comportements dissemblables.
L’ame´lioration de la fabrication en salle blanche doit donc demeurer une pre´occupation si
on veut gagner en homoge´ne´ite´ et en fiabilite´. Qui plus est, certains phe´nome`nes observe´s
lors des mesures de formation de phase des siliciures me´talliques nous ont contraint a`
revoir plus en de´tails le fonctionnement de nos dispositifs. Cela a repre´sente´ une bonne
partie du projet de the`se. Ces aspects sont discute´s au chapitre 4.
3.4 E´talonnage
Suite a` la fabrication, chaque calorime`tre est recuit entre 800 et 900 ◦C pendant 30 s
dans un four a` recuit rapide (RTA) afin de stabiliser les composants. Ensuite, la re´sistance
R(T) de la bande de Pt est mesure´e en fonction de la tempe´rature a` l’inte´rieur d’une
fournaise. Fait important : il n’est pas possible de poursuivre l’e´talonnage sur toute la
plage de tempe´rature souhaite´e, soit entre 25 et 900 ◦C dans le cas de la formation de
phase des siliciures. Certaines imperfections dans la membrane de SiNx (cf. section 4.3.3)
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produisent des de´fauts d’isolation entre le Pt et le cadre de Si. A` partir de 300-400 ◦C,
l’activation des porteurs de charge intrinse`ques au Si n’est plus ne´gligeable et des courts-
circuits apparaissent. Notons qu’au cours d’une expe´rience, le cadre ne chauffe pas, ce
proble`me n’est donc pas rencontre´. Afin de couvrir les hautes tempe´ratures, l’e´talonnage
est extrapole´ a` partir des donne´es mesure´es entre 20 ◦C et 300 ◦C, en ajustant la courbe
de re´sistance du Pt tire´e du standard DIN EN 60751 pour les de´tecteurs de tempe´rature
RTD [59]. Cette courbe est repre´sente´e par l’e´quation de Callendar-Van Dusen :
R (T ) = R0
(
1 + AT +BT 2
)
, (3.1)
ou` A, le coefficient thermique de la re´sistance (TCR), vaut 3.91×10−3 K−1 et B vaut
-5.77×10−7 K−2. R0 est la re´sistance de la me´tallisation a` 0 ◦C. Bien que le comportement
e´lectrique de la bande de Pt fasse l’objet de plusieurs sections dans le chapitre suivant,
on peut d’ores et de´ja` mentionner que la TCR re´elle est infe´rieure d’un ordre de grandeur
a` celle estime´e a` partir de la re´sistivite´ du Pt volumique. Retenons aussi que l’incertitude
sur T, de l’ordre de 1 % a` basse tempe´rature, augmente avec T et peut atteindre 10 % a`
800 ◦C (voir section 4.4).
3.5 Pre´paration des e´chantillons
La proce´dure de´crite ci-apre`s se rapporte aux expe´riences faites sur le syste`me Ni-Si.
Le tableau 3.1 re´sume l’ensemble des parame`tres expe´rimentaux choisis ou re´sultant des
expe´riences. Trois se´ries d’e´chantillons y sont pre´sente´es : les de´poˆts par e´vaporation par
faisceau d’e´lectrons (e-beam) sur un substrat de a-Si (se´rie A), sur c-Si (se´rie C) et les
de´poˆts par pulve´risation magne´tron sur c-Si (se´rie M). Les parame`tres de de´poˆt y sont
inscrits ainsi que des parame`tres de la formation de phase comme la tempe´rature de recuit
atteinte et le taux de chauffage.
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3.5.1 Calorime`tre « standard »
Les calorime`tres NC standards ont servi a` e´tudier le syste`me Ni sur a-Si (se´rie A,
tableau 3.1). A` cet effet, du Si est de´pose´ pre´alablement sur la membrane vis-a`-vis de
la bande de Pt, du coˆte´ de la cavite´. Le de´poˆt est effectue´ par e´vaporation e-beam a`
travers une fente, a` une pression de base de 5×10−8 Torr. Puis le calorime`tre est balaye´
en tempe´rature jusqu’a` 650 ◦C, dans le but de relaxer le Si amorphe. Sans attendre, le
de´poˆt du Ni est re´alise´ in situ. Pour chaque expe´rience, l’e´paisseur du Si est minimise´e afin
de re´duire le supple´ment massique et ainsi pre´server la meilleure sensibilite´. L’e´paisseur
est garde´e suffisante pour que la re´action aboutisse a` la phase la plus riche en silicium,
le NiSi2. Sachant que 1 nm de Ni consomme 3.66 nm de Si pour former cette phase [7],
l’e´paisseur des de´poˆts de Si varie de 5 a` 50 nm.
3.5.2 Calorime`tre « c-NC »
Les calorime`tres c-NC ont, quant a` eux, servi pour les expe´riences de Ni sur Si mono-
cristallin (se´ries C et M). Une bande de 340 nm de Si, oriente´e [100], est inte´gre´e de`s la
fabrication des calorime`tres. Le Si est de type p, faiblement dope´ au bore. Sa re´sistivite´ est
de 14-20 Ω·cm, ce qui repre´sente une concentration de porteurs extrinse`ques de l’ordre de
1015 cm−3. Pre´ce´dant chaque de´poˆt me´tallique, le calorime`tre subit un balayage en tem-
pe´rature, sous vide, afin de le stabiliser. La tempe´rature atteint entre 800 et 850 ◦C. La
couche d’oxyde native sur la bande de Si est ensuite grave´e ex situ a` l’aide d’une solution
de HF 1% pendant plus d’une minute. Le calorime`tre est rince´ a` l’eau de´ionise´e, se´che´
avec un jet d’azote puis replace´ dans la chambre dans un de´lai infe´rieur a` 30 minutes. A`
partir de 10−8 Torr, le calorime`tre est pulse´ 5 a` 10 fois afin de mesurer la ligne de base
(LB), c’est-a`-dire le signal provenant de la dissimilitude des calorime`tres Ech et Ref . Le
de´poˆt de Ni est effectue´ dans les minutes qui suivent.
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3.5.3 E´chantillon de controˆle
Un e´chantillon de controˆle, typiquement 1 cm2 de Si(100), est place´ syste´matiquement
au voisinage du calorime`tre Ech pendant les de´poˆts, pour les expe´riences des se´ries C et
M. Sa pre´paration se re´sume a` une gravure de la couche d’oxyde par HF 1%, dans les
meˆmes conditions que le calorime`tre. Le roˆle principale de l’e´chantillon de controˆle est de
faciliter les mesures de l’e´paisseur et de la composition du film de Ni tel que de´pose´. Dans
certaines expe´riences il a e´galement e´te´ utilise´ pour valider la se´quence de formation de
phase avec une technique de XRD re´solue en temps et en tempe´rature (voir section 3.7.2).
Pour la se´rie A, des morceaux de lamelle de verre furent utilise´s.
3.6 De´poˆts me´talliques
3.6.1 E´vaporation par faisceau d’e´lectrons
A` la diffe´rence de l’e´vaporation thermique, ou` l’ensemble creuset - mate´riau est chauffe´,
l’e´vaporation par faisceau d’e´lectrons (e-beam) concentre le chauffage sur le mate´riau cible
contenu dans le creuset. Tandis que le mate´riau est chauffe´ jusqu’a` e´vaporation, le creuset,
lui, n’est chauffe´ que par conduction et donc atteint des tempe´ratures moins e´leve´es. Les
sources de contamination sont ainsi limite´es. De plus, par e´vaporation, les atomes quittent
la cible avec une faible e´nergie cine´tique de l’ordre de 0.1 eV. Apre`s avoir traverse´ la
chambre a` vide, en principe sans collision, ils condensent sur le substrat, produisant une
interface de´poˆt/substrat ge´ne´ralement bien de´finie. Le me´lange entre composants est limite´
aux re´actions spontane´es. Ceci reveˆt une grande importance dans l’e´tude de couches tre`s
fines (< 10 nm) et dans la mesure des chaleurs associe´es lors des formations de phase.
Pour les expe´riences de la se´rie C utilisant des calorime`tres c-NC, les e´paisseurs de
Ni de´pose´es varient entre 4.4 et 10.3 nm. Les pressions de base e´taient de l’ordre de
5×10−7 Torr et les taux de de´poˆt infe´rieurs a` 0.8 A˚/s. Les mesures calorime´triques ont e´te´
re´alise´es ex situ, la chambre de de´poˆt et sa situation (dans une salle blanche) ne permettant
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pas la nanocalorime´trie. Pour la se´rie A, avec des calorime`tres standards et substrat de
a-Si, les e´paisseurs de Ni varient entre 1 et 8.9 nm. Les pressions de base e´taient de l’ordre
de 4×10−8 Torr et les taux de de´poˆt de 0.4 a` 1.0 A˚/s. Les de´poˆts de Si amorphe et de
Ni furent fait sans briser le vide. Ainsi, on peut conside´rer que l’exposition aux impurete´s
est fortement re´duite. Pour cette se´rie, les mesures calorime´triques furent re´alise´es in
situ, la chambre posse´dant les ports et e´tant situe´e dans un laboratoire permettant la
nanocalorime´trie.
3.6.2 Pulve´risation magne´tron triode
Les de´poˆts de la se´rie M ont e´te´ re´alise´s a` l’aide de la pulve´risation magne´tron triode.
Cette technique a e´te´ choisie entre autres parce que c’est celle qui est ge´ne´ralement em-
ploye´e en industrie pour le traitement de grandes superficies [60]. Comparativement a` la
technique de pulve´risation cathodique, elle permet des pressions de travail plus faible,
donc des taux de de´poˆt plus e´leve´s et incidemment, moins de contamination.
Dans le principe de base de la pulve´risation cathodique, c’est la diffe´rence de poten-
tiel entre anode et cathode qui induit la de´charge au sein d’un gaz rare´fie´, de l’argon
par exemple. Le plasma ainsi ge´ne´re´ est entretenu par l’e´mission d’e´lectrons secondaires
venant de la cathode (cible), ce qui ne´cessite une pression de gaz suffisante. Dans le prin-
cipe triode (voir sche´ma de la Figure 3.2) les e´lectrons sont e´mis directement en grande
quantite´ par un filament de tungste`ne (1e`re e´lectrode). En conse´quence, la pression de
gaz peut eˆtre re´duite. Ensuite, les e´lectrons sont acce´le´re´s vers l’anode (2e`me e´lectrode)
par un champ e´lectrique
−→
E . Avec le principe magne´tron, un champ magne´tique
−→
B est
ajoute´ afin de contraindre les e´lectrons dans un mouvement he´lico¨ıdal proche de la cible.
Le plasma est concentre´ proche de la cible et loin de l’e´chantillon, diminuant d’autant plus
la contamination. Dans notre montage, la cible (3e`me e´lectrode) est connecte´e a` une source
radio fre´quence (RF) afin d’acce´le´rer les ions d’argon dans sa direction. La pulve´risation
se produit en surface par transfert de quantite´ de mouvement des ions aux atomes. Il
s’ensuit que les atomes arrivent avec une e´nergie plus e´leve´e, quelques eV, produisant une
inter-diffusion de l’ordre du nanome`tre a` l’interface. Les de´poˆts sont alors plus homoge`nes
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Figure 3.2 – Configuration de la pulve´risation magne´tron triode telle que utilise´e dans
cette e´tude. Les trois e´lectrodes, filament, anode et cible, ainsi qu’un champ magne´tique
B, sont dispose´s de fac¸on a` concentrer les e´lectrons au voisinage de la cible, loin du
calorime`tre.
que par e´vaporation e-beam et adhe`rent mieux au substrat. Dans notre cas, pour des
de´poˆts infe´rieurs a` 10 nm, on s’attend e´galement a` ce qu’il y ait une incidence sur les
mesures d’enthalpies et sur la cine´tique de formation.
Les de´poˆts de la se´rie M ont e´te´ re´alise´s a` des pressions de base infe´rieures a` 2×10−7 Torr.
Les pressions d’Ar (99.999 % pur) se situaient entre 2 et 10 mTorr. Les taux de de´poˆt
e´taient compris entre 0.1 et 0.4 A˚/s. Un obturateur me´canique masquait le calorime`tre
e´chantillon pendant le re´glage du plasma. Le de´poˆt e´tait effectue´ par la suite en re´gime
stationnaire. Les mesures de nanocalorime´trie furent re´alise´es in situ.
3.6.3 Masques de de´poˆt
Diffe´rents masques ont e´te´ employe´s en fonction des contraintes expe´rimentales. Dans
le cas des de´poˆts par e-beam, le flux d’atomes est directionnel et le profile est approxima-
tivement carre´. Le masque consiste en une fente de cuivre place´e sur la cavite´ a` 450 µm
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de la bande de Si. Pour la se´rie C, une mesure optique du de´poˆt apre`s recuit permet de
de´terminer son aire a` 0.437 × 0.029 = 0.0127 cm2. La Figure 3.3 (a) montre une telle
mesure pour l’expe´rience C7 ou` 9.3 nm de Ni ont e´te´ de´pose´s. Les deux extre´mite´s de la
bande du calorime`tre sont photographie´es. On y voit les points de contact, la bande de
c-Si et les rainures, ainsi que la trace du de´poˆt de Ni au centre, la` ou` la tempe´rature est
la plus uniforme. Le meˆme type de masque est employe´ pour les expe´riences de la se´rie A
sur a-Si, l’aire mesurant 0.0120 cm2 cette fois-ci.
Dans le cas des de´poˆts par pulve´risation magne´tron, les atomes provenant de la cible
peuvent subir des collisions avec les atomes d’Ar avant d’atteindre le substrat [60]. De´-
pendamment de la distance du substrat et de la pression du gaz, autrement dit, du libre
parcours moyen des atomes de Ni qui est d’une dizaine de centime`tres ici, le flux sera
plus ou moins isotrope. Afin d’avoir un de´poˆt le plus carre´ possible, nous avons place´ le
masque au plus pre`s de la bande c-Si comme illustre´ sur la Figure 3.3 (b). Pour la se´rie
M, des masques de Si ont e´te´ microfabrique´s afin d’approcher la fente entre 20 et 50 µm
de la bande, dans la cavite´. L’ajustement transversal des masques a` la cavite´ n’e´tant pas
parfait, des difficulte´s d’alignement ont mene´ a` des variations dans les aires de´pose´es sur
la re´gion expe´rimentale. Ces aires mesurent entre 0.0250 et 0.0275 cm2 (voir tableau 3.1
se´rie M).
3.7 Traitements thermiques
3.7.1 Nanocalorime´trie in situ
Suite aux de´poˆts, les balayages en tempe´rature des se´ries A et M ont e´te´ re´alise´s in
situ par des impulsions de courant de 10 ms ou moins. La tempe´rature finale atteinte lors
de la premie`re impulsion est donne´e au tableau 3.1. Il y est e´galement indique´ le taux de
chauffage, mesure´ a` T = 200 ◦C. Notons qu’en nanocalorime´trie, le taux de chauffage n’est
pas constant et sa tendance moyenne est de de´croˆıtre, en raison des pertes par conduction
et par radiation (voir section 4.7). Il de´pend de la quantite´ de matie`re de´pose´e, du courant
30
Figure 3.3 – (a) Images optiques montrant les deux extre´mite´s de la bande d’un calo-
rime`tre c-NC sur lequel 9.3 nm de Ni a e´te´ de´pose´ par e-beam (E´ch. C7, table 3.1) avec
un masque distant de 450 µm. L’aire de´pose´e mesure 0.437 × 0.029 cm2. Le calorime`tre
a e´te´ pulse´ jusqu’a` 670 ◦C. (b) Sche´ma transversal d’un masque microfabrique´ en Si et
ajuste´ a` la cavite´ d’un calorime`tre c-NC lors des de´poˆts par pulve´risation.
applique´ a` la bande chauffante de Pt et de l’absorption ou du relaˆchement de chaleur ayant
cours dans l’e´chantillon. Il s’agit donc, a` proprement parler, d’analyse thermique comme
nous le de´crirons a` la section 4.2. A` 200 ◦C, la re´action de formation de phase est sur le
point de de´buter. C’est aussi la tempe´rature qui convient le mieux a` la mesure des taux
de chauffage si on veut les comparer d’une expe´rience a` l’autre.
Suite au premier balayage, au moins deux autres impulsions sont administre´es. Les
signaux mesure´s servent de re´fe´rence pour de´terminer si la re´action est comple´te´e. En
effet, ces mesures contiennent e´galement la capacite´ calorifique du de´poˆt mais pas la
chaleur de re´action dans le cas ou` cette dernie`re est comple´te´e. Ainsi, leur diffe´rence doit
eˆtre nulle (voir 4.2). Les recuits de la se´rie C sont pre´ce´de´s, en plus, de deux ou trois
impulsions a` T ' 160 ◦C afin d’e´liminer la vapeur d’eau accumule´e pendant le transport
entre la chambre de de´poˆt et la chambre de nanocalorime´trie (voir section 3.6.1).
3.7.2 Diffraction des rayons X
La formation de phase des siliciures me´talliques par calorime´trie, a` des taux de chauf-
fage aussi e´leve´s que 105 K/s, est peu documente´e. Citons cependant les e´tudes de Kum-
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mamuru et coll. sur le syste`me Ni/a-Si [56] et de Molina-Ruiz et coll., en collaboration
avec notre e´quipe, sur le syste`me Pd/c-Si [57]. En revanche, ces formations de phase sont
bien connues pour des taux de chauffage de l’ordre du K/s. Afin de comparer nos re´sultats
avec ceux d’autres e´tudes, nous avons proce´de´ a` l’analyse des e´chantillons de controˆle a`
l’aide de la diffraction des rayons X (XRD), mesure´e en mode balayage en fonction de la
tempe´rature, ainsi qu’a` l’analyse des nanocalorime`tres par XRD en mode figure de poˆles.
Les mesures ont e´te´ faites au National Synchrotron Light Source (NSLS) du Brookhaven
National Laboratory aux E´tats-Unis. En mode balayage, l’e´nergie du faisceau e´tait de
6.9 keV (λ = 1.797 A˚) avec ∆E/E ∼ 1.5 %. Le patron de diffraction est mesure´ a` l’aide
d’un de´tecteur line´aire couvrant un angle 2θ = 14◦, et le taux de chauffage est de 3 K/s.
En mode figure de poˆles, l’e´nergie e´tait de 8.02 keV (λ = 1.546 A˚) avec ∆E/E ∼ 0.4%.
Les pics de diffraction sont indexe´s a` l’aide des cartes JCPDS du International Center for
Diffraction Data (ICDD) [61–69]. Ainsi, a` l’aide de ces deux techniques, on peut identifier
avec pre´cision les phases cristallines pre´sentes en fonction de la tempe´rature, et comparer
les re´sultats obtenus par recuits a` faible taux de chauffage ou ultra-rapides.
3.8 Caracte´risation post-re´action
La calorime´trie ainsi que la diffraction des rayons X re´solue en tempe´rature et en temps
nous donnent des informations sur la thermodynamique et sur la cine´tique de formation
pendant la re´action. D’autres techniques de caracte´risation (analyse par faisceau d’ions,
microscopie e´lectronique en transmission ou a` balayage) sont ne´cessaires pour de´terminer
les conditions de de´part (structure des couches et pre´sence d’impurete´s) et les produits
de re´action (stucture des phases et morphologie). Ces techniques sont de´crites dans les
sous-sections suivantes et utilise´es dans les travaux de´crits aux chapitres 4 et 5.
32
3.8.1 Analyses par faisceau d’ions
Deux techniques d’analyse par faisceau d’ions ont e´te´ employe´es : la spectroscopie
de re´trodiffusion Rutherford (RBS) et la de´tection de reculs e´lastiques par mesure de
temps de vol (ERD-TOF). Dans un premier temps, la RBS a servi, via les e´chantillons
de controˆle, a` de´terminer l’e´paisseur des films de´pose´s sur les calorime`tres. Les mesures
ont e´te´ faites a` l’Universite´ de Montre´al avec un acce´le´rateur Tandetron de 1.7 MV et
des ions He d’e´nergies comprises entre 500 keV et 3 MeV. Certaines mesures RBS ont
e´te´ acquises directement sur des calorime`tres c-NC afin de mesurer la composition des
siliciures forme´s apre`s le recuit. La largeur de la bande de c-Si e´tant de 500 µm, nous
avons place´ un masque muni d’une fente au-dessus du calorime`tre afin de ne laisser qu’une
partie du faisceau d’He, dont le diame`tre est compris entre 1 et 2 mm. La RBS est ide´ale
pour mesurer des couches minces d’e´le´ments lourds sur des substrats d’e´le´ments le´gers.
Inversement elle est peu sensible aux e´le´ments le´gers pre´sents sous forme de traces. Dans
ce cas, la technique ERD-TOF est plus adapte´e, et elle est e´galement re´alise´e a` l’universite´
de Montre´al a` l’aide d’un acce´le´rateur tandem de 6 MV. La surface des e´chantillons de
controˆle est bombarde´e par des ions d’Ag provenant a` des e´nergies se´lectionne´es entre 30 et
50 MeV. Cette technique est ide´ale pour estimer la pre´sence d’impurete´s comme l’oxyge`ne,
le carbone ou l’azote dans un de´poˆt me´tallique et aux interfaces. Elle permet d’atteindre
une re´solution en profondeur d’environ 2 nm proche de la surface, comparativement a`
10 nm en RBS.
Les analyses RBS ont e´te´ effectue´es a` l’aide du logiciel SIMNRA [70]. Ce logiciel
permet de simuler le spectre en e´nergie qu’on devrait mesurer, conside´rant les parame`tres
de faisceau, la ge´ome´trie du montage ainsi que la composition de l’e´chantillon. Notons,
ici, que SIMNRA emploie le terme de « rugosite´ » (roughness) dans les parame`tres de
simulation pour l’e´chantillon. Cependant, a` l’aide de la technique RBS, il est impossible de
diffe´rencier une rugosite´ d’interface et une possible interdiffusion des e´le´ments a` l’interface.
Le terme « rugosite´ » n’est donc pas ade´quate. Par la suite, afin de ne pas nous me´prendre
sur sa signification, nous en spe´cifierons le sens si ne´cessaire.
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3.8.2 Microscopie e´lectronique en transmission
La microscopie e´lectronique en transmission (TEM) a largement e´te´ utilise´e pour ana-
lyser la structure des siliciures forme´s. L’appareil, un Jeol JEM-2100F (tension d’acce´-
le´ration de 200 kV) du Centre de Caracte´risation Microscopique de Mate´riaux (CM)2 a`
l’E´cole polytechnique de Montre´al, a permis de produire des images en section transversale
des calorime`tres en haute re´solution (X-HRTEM). Conside´rant la fragilite´ de la membrane
de nitrure sur laquelle repose l’e´chantillon, c’est le de´coupage par faisceau d’ions focalise´s
(FIB) qui a e´te´ choisi pour pre´parer les tranches TEM. Deux me´thodes de protection de
la surface du calorime`tre furent employe´es : soit par de´position chimique en phase va-
peur (CVD) d’un compose´ organome´tallique a` base de Pt (les tranches furent pre´pare´es
a` l’Universite´ Franc¸ois Rabelais de Tour en France), soit par pulve´risation d’une couche
d’Au au (CM)2. La premie`re des deux me´thodes semble pre´fe´rable. Le compose´ organo-
me´tallique e´tant dissocie´ par faisceau e´lectronique, la technique est moins dommageable
pour la surface. Suite au de´poˆt de protection, les tranches sont pre´leve´es et amincies par
faisceau d’ions de Ga.
La bande du calorime`tre e´tant dispose´e transversalement au faisceau d’e´lectrons, il n’a
pas e´te´ possible de produire directement des patrons de diffraction pour les siliciures for-
me´s, leurs e´paisseurs (5-20 nm) e´tant trop faibles. L’analyse cristalline s’est donc faite par
transforme´e de Fourier (FFT) de re´gions se´lectionne´es sur des images X-HRTEM. Afin
d’identifier la pre´sence ou non de certains e´le´ments chimiques dans les couches, des me-
sures qualitatives ont e´te´ obtenues par spectroscopie des rayons X en dispersion d’e´nergie
(EDS).
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Chapitre 4
Nanocalorime´trie a` haute tempe´rature
4.1 Introduction
La nanocalorime´trie a e´te´ applique´e avec succe`s dans l’e´tude de plusieurs phe´nome`nes :
la fusion de nanoparticules [71–75], la transition ferro-paramagne´tique du Ni [76], la tran-
sition vitreuse [77] et la cine´tique de recuit des de´fauts dans le Si [58,78–80]. Sauf pour le Si
implante´, la plupart de ces e´tudes furent faites a` basse tempe´rature (T < 450 ◦C). Dernie`-
rement, des e´tudes sur les formations de phases des syste`mes Ni/a-Si [56] et Pd/c-Si [57],
et sur la cine´tique de recuit du Si endommage´ par implantation [81], ont e´te´ re´alise´es a`
haute tempe´rature, jusqu’a` 920 ◦C [1].
Dans le cadre de notre e´tude, nous nous inte´ressons, en particulier, a` la formation de
phases du syste`me Ni/c-Si. La dernie`re phase forme´e est le NiSi2, ge´ne´ralement, entre 600
et 800 ◦C. A` ces tempe´ratures, la stabilite´ du calorime`tre c-NC devient un enjeu majeur.
Les mate´riaux du dispositif, incluant ceux de l’e´chantillon, ont une tendance naturelle
a` diffuser largement et a` interagir. L’analyse du comportement du calorime`tre a` haute
tempe´rature est ine´vitable si nous voulons dissocier le signal provenant de la re´action du
signal intrinse`que au dispositif. C’est ce que nous nous proposons de faire dans ce chapitre.
En premier lieu, nous ferons un rappel des e´tapes d’analyse en nanocalorime´trie. Nous
exposerons ensuite les proble´matiques majeures rencontre´es : un e´paulement inattendu a`
basse tempe´rature et un comportement endothermique anormal a` haute tempe´rature. Par
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la suite, a` travers une se´rie de re´sultats, nous discuterons des causes possibles associe´es a`
ces proble´matiques. Nous conclurons sur l’efficacite´ des NC actuels quant a` leur utilisation
a` haute tempe´rature dans l’analyse de formations de phases conductrices.
4.2 Analyse thermique diffe´rentielle
La nanocalorime´trie est une technique d’analyse thermique diffe´rentielle (DTA). Le
flux de chaleur dH/dT n’est pas mesure´ directement, mais de´termine´ a` la suite d’une
analyse post-expe´rimentale. Ainsi, pour chaque couple de calorime`tres Ech(E) et Ref(R),
le courant ainsi que la chute de potentiel aux points de contact de la bande chauffante
(voir Figure 3.1) sont mesure´s au cours d’une impulsion de quelques millisecondes. Lors
de l’analyse, la re´sistance est de´duite par la loi d’Ohm, puis, graˆce a` l’e´talonnage R(T)
qui a pre´ce´de´ l’expe´rience, la tempe´rature du NC est de´termine´e a` son tour. Le flux de
chaleur dH/dT peut alors eˆtre calcule´ a` l’aide de deux me´thodes computationnelles. Dans
la 1re me´thode, on s’affranchit du calorime`tre Ref . Ainsi, le flux de chaleur s’e´crit :
dH
dT
= (CE)Exp − (CE)LB − Corr3, (4.1)
ou` CE, la capacite´ calorifique du calorime`tre e´chantillon, s’e´crit :
CE =
VEIE
βE
. (4.2)
avec βE le taux de chauffage (dT/dt) du calorime`tre Ech. Les indices Exp et LB font
respectivement re´fe´rence a` l’impulsion pendant la re´action et a` l’impulsion pendant la
ligne de base. Cette dernie`re repre´sente une impulsion distincte, mesure´e soit avant l’Exp,
soit apre`s. (CE)LB e´quivaut a` la capacite´ calorifique du calorime`tre tandis que (CE)Exp
inclut, en plus, la chaleur de re´action. Le terme Corr3 dans l’e´quation 4.1 ainsi que le
terme Corr2 que nous introduirons dans la 2e me´thode (cf. e´quation 4.3), repre´sentent
des corrections, ou des ajustements, lie´s au fait que les capacite´s (CE)Exp et (CE)LB sont
de´termine´es point par point, a` temps identiques, mais pas a` tempe´ratures identiques. Il
n’est donc pas exacte de les soustraire l’une a` l’autre, telles quelles. Le terme Corr2 est
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Figure 4.1 – Graphiques provenant de l’analyse (2e me´thode) de la re´action de 9.3 nm de
Ni de´pose´ sur calorime`tre c-Si et recuit jusqu’a` 630 ◦C (e´chantillon C7). En (a) et (b) la
tempe´rature et le taux de chauffage βE du calorime`tre Ech en fonction du temps. En (c)
la diffe´rence de capacite´ calorifique Cx entre les calorime`tres Ech et Ref . La ligne de base
(LB) est repre´sente´e en tiret rouge, la 1re impulsion (apre`s de´poˆt du Ni) en ligne pleine
bleue et la 2e impulsion en tiret-pointille´ vert. En (d), le re´sultat final de l’analyse, le flux
de chaleur dH/dT en fonction de T et provenant de la diffe´rence entre deux impulsions
successives apre`s le de´poˆt. En ligne pleine bleue, le flux associe´ a` la re´action, et en tiret
vert, le flux associe´ a` la 2e impulsion.
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associe´ au fait que T (t) varie pendant la re´action tandis que Corr3 est associe´ aux pertes
thermiques, qui fluctuent en raison de la variation de T (t).
En fonction de la sensibilite´ des voltme`tres, si l’intensite´ de la chaleur e´change´e est
trop faible en comparaison de la capacite´ calorifique du calorime`tre, la 1re me´thode d’ana-
lyse n’est plus approprie´e. On peut alors proce´der a` l’aide d’une 2e me´thode de calcul.
Elle permet de profiter de ∆V , la mesure diffe´rentielle des chutes de potentiel entre les
calorime`tres Ech(E) et Ref(R) [58,74,82,83]. Le flux de chaleur devient :
dH
dT
= (CE − CR)Exp − (CE − CR)LB − Corr2− Corr3. (4.3)
Chaque terme entre parenthe`ses correspond a` la diffe´rence de capacite´s calorifiques (in-
cluant ou non la re´action dans Exp) entre les calorime`tres. Conside´rant la mesure ∆V ,
chacun de ces termes se calcule de la fac¸on suivante [82] :
CE − CR = Cx = REI
2
E
βR
βE
βR
[
1− βE
βR
·
(
1− ∆V
REIE
)
· IR
IE
]
, (4.4)
βR est le taux de chauffage du calorime`tre Ref . Puisque les taux de chauffage βE et βR
sont des de´rive´es, elles ont tendance a` ajouter beaucoup de bruit. C’est la raison pour
laquelle on introduit le rapport βE/βR. Il se calcule avec un bruit bien moins grand a`
partir des caracte´ristiques du circuit et de ∆V . L’utilisation conjointe des deux me´thodes
est alors un bon moyen de s’assurer de la validite´ de l’analyse. La plupart des courbes
pre´sente´es ci-apre`s ont e´te´ calcule´es a` l’aide de la 2e me´thode.
La Figure 4.1 pre´sente des graphiques provenant de l’analyse (2e me´thode) de la re´-
action d’une couche de 9.3 nm de Ni de´pose´e sur un calorime`tre c-NC (e´chantillon C7,
table 3.1) et balaye´ en tempe´rature jusqu’a` 630 ◦C. En (a), la tempe´rature du calorime`tre
Ech est trace´e en fonction du temps. La tempe´rature croˆıt presque line´airement pendant
la LB mais s’incurve lors des balayages apre`s le de´poˆt. La re´action semble endothermique.
En (b), le taux de chauffage β est trace´ en fonction du temps. On constate que β n’est
pas constant et de´croˆıt drastiquement a` partir de 3.5 ms pour les impulsions apre`s de´poˆt,
marquant ainsi le de´but de la re´action. Faisons abstraction momentane´ment du caracte`re
endothermique de la 2e impulsion en tiret vert et prenons la` comme re´fe´rence puisqu’on
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s’attend a` ce qu’il n’y ait pas de contribution autre que Cp au signal d’apre`s re´action. On
comprend alors que la portion de la 1re impulsion, en ligne pleine bleue, situe´e au-dessus
de la courbe en tirets verts correspond a` une acce´le´ration relative du chauffage et donc
a` un relaˆchement de chaleur tandis que la portion situe´e en dessous correspond a` une
absorption de chaleur. La Figure 4.1 (c) pre´sente Cx en fonction de T, c’est-a`-dire un
des termes entre parenthe`ses dans l’e´quation 4.3. Le signal s’annule presque pour la LB,
les calorime`tres Ech et Ref ayant des capacite´s calorifiques quasi-identiques, mais il est
clairement endothermique apre`s le de´poˆt. Finalement, en (d), on trace le flux de chaleur
dH/dT en fonction de T. Il est le re´sultat de la diffe´rence des Cx d’une impulsion a` l’autre.
Ainsi, comme sugge´re´ en (b), si on prend la 2e impulsion comme ligne de base, on obtient
le flux de chaleur associe´ a` la re´action (ligne pleine bleue). Pour s’assurer qu’il n’y pas de
re´action au cours de la 2e impulsion, on la soustrait avec la 3e impulsion. La courbe en
tirets verts repre´sente cette diffe´rence et montre qu’il n’y a plus de chaleur relaˆche´e par la
re´action. Pour re´sumer, la re´action a un caracte`re exothermique jusqu’a` 580 ◦C environ,
ou` elle se termine par un pic endothermique. La 2e impulsion ne ge´ne`re plus de re´action
excepte´ vers 600 ◦C ou` on distingue une bosse exothermique difficilement diffe´renciable
du bruit.
4.3 Proble´matiques dans l’interpre´tation du signal
Dans la section pre´ce´dente nous avons de´crit sommairement l’analyse calorime´trique
d’une re´action impliquant une couche de Ni sur Si(100), mais sans m’attarder sur les deux
aspects du signal qui ont longtemps e´te´ proble´matique a` l’interpre´tation des re´sultats.
Il s’agit d’un e´paulement visible a` basse tempe´rature (200-300 ◦C) et du comportement
endothermique anormal rencontre´ a` haute tempe´rature une fois le Ni de´pose´. De´crivons-
les d’abord en quelques de´tails avant de plonger dans l’explication des phe´nome`nes que
nous avons identifie´s comme responsables.
Concernant l’e´paulement, la Figure 4.2 montre la capacite´ calorifique Cp du calorime`tre
Ech pour la meˆme expe´rience qu’en section 4.2, soit 9.3 nm de Ni sur c-Si. Le graphique
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Figure 4.2 – Capacite´ calorifique du calorime`tre Ech pour la ligne de base LB avant le
de´poˆt et pour la 2e impulsion apre`s le de´poˆt. E´chantillon de 9.3 nm de Ni sur c-Si.
est similaire a` 4.1 (c) si ce n’est qu’on n’a pas soustrait le signal du calorime`tre Ref . La
courbe pleine rouge repre´sente la ligne de base et la courbe en tirets verts le signal de la 2e
impulsion. Si on s’attarde sur les deux courbes proche de 300 ◦C, on constate la pre´sence
d’un e´paulement, intrinse`que a` tous les calorime`tres. Il s’annule parfaitement dans le
re´sultat final Cx quand les taux de chauffage sont identiques pour les deux impulsions.
Mais ce n’est plus le cas apre`s le de´poˆt me´tallique ou apre`s la re´action. Les taux de
chauffage changent et un faible pic ressort dans la courbe du flux de chaleur. L’origine de
cet e´paulement et son impact sur la formation de phase seront discute´s en section 4.3.2.
Le deuxie`me aspect particulier est le comportement endothermique du calorime`tre Ech
apre`s le de´poˆt. Ceci est visible de`s la 1re impulsion (Figure 4.1 (b)) et persiste pour la
2e impulsion (Figure 4.2) et les suivantes. Ce comportement est anormal. D’abord parce
que la formation de phase des siliciures me´talliques est un phe´nome`ne exothermique.
Ensuite parce qu’il s’agit d’un processus irre´versible. Enfin, parce que si on inte`gre le
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signal du pic en fonction de la tempe´rature, l’enthalpie ainsi mesure´e est beaucoup trop
importante pour correspondre a` la fusion – processus endothermique et re´versible – du
Ni ou d’un siliciure, en totalite´ ou en partie (voir section 4.6). Cette proble´matique est
plus importante puisqu’elle est directement lie´e au de´poˆt me´tallique. Elle se produit a`
haute tempe´rature et, comme on le voit a` travers le taux de chauffage, elle a un impact
important sur la mesure de la re´action. Maintenant, a-t-elle un impact sur la re´action
elle-meˆme et fausse-t-elle irre´me´diablement la mesure ? Les sections qui suivent exposent
les phe´nome`nes qui semblent eˆtre responsables de ces deux proble´matiques.
4.3.1 Instabilite´ de la me´tallisation
Les calorime`tres c-NC, de´veloppe´s ces dernie`res anne´es par notre e´quipe [1], com-
portent plusieurs avantages par rapport aux calorime`tres NC standards [58]. Le fait de
pouvoir re´aliser des expe´riences sur du Si monocristallin est clairement un de ces avan-
tages. La bande de c-Si confe`re e´galement une meilleure homoge´ne´ite´ en tempe´rature sur
toute sa surface, ce qui est un autre avantage. En revanche, nous avons observe´ que la
couche d’adhe´rence en Cr, pour la me´tallisation de Pt, n’est pas stable a` haute tempe´ra-
ture. Le Cr avait e´te´ choisi pour remplacer le Ti qui ne re´siste pas a` la gravure HF, une
des nouvelles e´tapes de microfabrication. Cependant, le Cr diffuse dans le Pt de`s 350 ◦C
et re´agit avec l’oxyge`ne. Dans les sections suivantes, nous examinons dans quelle mesure
cette instabilite´ peut affecter le comportement des calorime`tres.
La Figure 4.3 pre´sente sur une e´chelle logarithmique les spectres RBS mesure´s sur
la me´tallisation Pt/Cr avant et apre`s recuits. Ils ont e´te´ mesure´s a` l’aide d’un faisceau
d’He+ de 2 MeV, incident a` 7◦ par rapport a` la normale de l’e´chantillon, et re´trodiffuse´
vers un de´tecteur place´ a` un angle de 170◦. L’analyse a e´te´ effectue´e a` l’aide de simula-
tions SIMNRA [70]. Les e´chantillons ayant e´te´ de´pose´s sur diffe´rents substrats, SiO2/Si
et SiNx/Si, les spectres ont e´te´ normalise´s au signal du Si a` basse e´nergie (< 800 keV).
Sur l’e´chantillon tel que de´pose´ (ligne bleue), on observe un pic de Cr a` 1380 keV, assez
bien de´fini, signifiant que le Cr se trouve a` l’interface entre le Pt et le substrat. Apre`s un
recuit a` 350 ◦C pendant 1 h (points verts), le Cr a diffuse´ le´ge`rement dans le Pt, comme
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Figure 4.3 – Spectres RBS de la me´tallisation Pt/Cr apre`s plusieurs traitements ther-
miques, telle que de´pose´e sur un morceau de 1 cm2 de SiO2/Si (ligne bleue), apre`s un
recuit a` 350 ◦C pendant 1 h sur un morceau de SiNx/Si (points verts), et apre`s un re-
cuit rapide (RTA) a` 900 ◦C pendant 30 s sur un morceau de SiNx/Si (tirets rouges). Les
spectres ont e´te´ normalise´s au signal du Si a` basse e´nergie.
l’indique l’e´le´vation du signal entre 1400 et 1500 keV. Suite au recuit RTA de stabilisation
des calorime`tres, 900 ◦C pendant 30 s (voir la section 3.4), le Cr a diffuse´ uniforme´ment
dans le Pt (tirets rouges), et le pic a` 1380 keV a disparu. Le tableau 4.1 re´sume les para-
me`tres utilise´s pour simuler les spectres RBS. Ces parame`tres nous permettent d’affirmer
plusieurs choses. D’abord, il y a une grande quantite´ d’oxyge`ne dans l’e´chantillon tel que
de´pose´ (10 %). Ce pourcentage s’explique par le fait que la pression dans la chambre e´tait
e´leve´e (3.0×10−6 Torr) pendant le de´poˆt e-beam, en raison d’une fuite persistante sur le
syste`me et longue a` identifier. Ensuite, il semble y avoir une de´gradation de la membrane.
En effet, pour le recuit a` 350 ◦C, outre du Cr, du Si et de l’azote sont ajoute´s dans la
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Table 4.1 – Parame`tres de simulation des spectres RBS de la me´tallisation Pt/Cr pre´-
sente´s a` la Figure 4.3.
Traitement Substrat Composition E´paisseur Rugosite´ SIMNRA
thermique des couches (1015 at/cm2) (1015 at/cm2)
Tel que de´pose´ SiO2 (1) Pt.9O.1 686 60
(2) Cr.9O.1 71 -
350 ◦C (1 h) SiNx (1) Pt.74O.10Cr.01Si.05N.10 781 70
(2) Cr.9O.1 60 -
900 ◦C (30 s) SiNx (1) Pt.660O.105Cr.070Si.055N.110 860 110
(2) Cr.4O.6 3.5 -
couche de Pt afin d’ajuster son spectre. Ces ajouts permettent aussi d’ajuster le spectre
du Si (entre 1150 et 1200 keV) et le spectre de l’azote (non montre´). L’e´paisseur de la
couche de Pt, en unite´ d’at/cm2, ainsi que sa rugosite´ simule´e (non re´elle) augmentent,
tandis que l’e´paisseur de la couche de Cr de´croˆıt. Finalement, apre`s le recuit a` 900 ◦C, la
composition relative de Cr et d’O, uniforme sur toute la couche de Pt mais e´galement a`
l’interface, sugge`re la pre´sence d’oxyde de chrome(III) Cr2O3. Ces observations sont simi-
laires a` celles faites par Garraud et coll. [84], qui suppose que le Cr et l’oxyge`ne diffusent
dans les joints de grain du Pt et re´agissent ensemble.
Ainsi, l’instabilite´ de la couche de Cr conduit a` des effets inde´sirables comme le de´-
collement de la me´tallisation et la de´gradation de ses proprie´te´s e´lectriques. Nous avons
observe´, sur certains calorime`tres, qu’elle se de´te´riore sous l’effet de la pression des pointes
de contact de l’e´quipement de mesure. Son adhe´rence est faible, ce qui est susceptible de
mener a` des points chauds, et a` la rupture du calorime`tre lors de son utilisation a` haute
tempe´rature. De plus, la mesure de la TCR du Pt, de´crite a` la section 3.4, montre que
les proprie´te´s e´lectriques du Pt se de´gradent. Nominalement, la TCR du Pt pur vaut
3.91×10−3 K−1 [59]. Elle n’est que de 1.18 × 10−3K−1 apre`s le recuit a` 350 ◦C et vaut
0.61× 10−3K−1 apre`s un recuit a` 850 ◦C. Ce changement affecte l’e´talonnage et diminue
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la sensibilite´ des calorime`tres.
Quoi qu’il en soit, la diffusion du Cr ne semble pas pouvoir expliquer ni l’e´paulement
a` 300 ◦C ni le caracte`re anormalement endothermique apre`s le de´poˆt de Ni. En effet, au-
cune transition de phase, associe´e a` l’oxyde de chrome ou a` des alliages PtxSiy, ne semble
correspondre aux observations faites par calorime´trie (voir la section 4.6 pour d’autres
transitions associant le Ni).
4.3.2 Morphologie du calorime`tre en fonction de la tempe´rature
A` la section pre´ce´dente nous avons parle´ de la diffusion des mate´riaux au sein de
la bande de Pt. Dans cette section nous regarderons l’effet des tempe´ratures e´leve´es sur
l’e´ventuelle agglome´ration du Pt. Nous nous pencherons e´galement sur les contraintes
me´caniques que subit la bande avec un important gradient de tempe´rature.
La Figure 4.4 pre´sente une image TEM en section transversale d’un calorime`tre c-NC
ou` 9.2 nm de Ni ont re´agi avec le c-Si (e´chantillon C6). Pre´ce´demment, les proprie´te´s ther-
miques du calorime`tre ont e´te´ stabilise´es par RTA a` 850 ◦C pendant 30 s. Le Cr a donc
de´ja` diffuse´ dans le Pt. Puis il a subit un e´talonnage a` 350 ◦C pendant 1 h et plusieurs
impulsions jusqu’a` 680 ◦C lors de l’expe´rience. En (a), a` gauche, on distingue le C et l’Au
de la pre´paration FIB de l’e´chantillon ainsi que les couches qui composent le calorime`tre :
le c-Si, le nitrure de Si et le Pt de la me´tallisation. On constate que les interfaces c-Si/SiNx
et SiNx/Pt sont bien de´finies et que le c-Si ainsi que le nitrure semblent homoge`nes. La
couche de Pt, en revanche, montre une rugosite´ importante en surface ainsi que des vides
a` l’interface avec le nitrure. En (b), l’agrandissement de l’interface re´ve`le la taille des
grains de Pt, de l’ordre d’une centaine de nanome`tres. Aussi, on voit plus clairement les
vides laisse´s aux jonctions triples des joints de grains et du nitrure. L’e´paisseur du Pt,
120±17 nm, de´passe l’e´paisseur initiale du de´poˆt de 100 nm. Ces valeurs sont compatibles
avec celles de la simulation RBS.
Les vides ainsi que la variation d’e´paisseur du Pt sugge`rent un de´but d’agglome´ration
de la couche. Comme Saxena [85] et Galinski [86] l’ont montre´, des tempe´ratures de 680
a` 850 ◦C sont suffisantes pour qu’une couche de 100 nm de Pt commence a` se re´arran-
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Figure 4.4 – Images par microscopie e´lectronique en transmission, en section transversale
(X-TEM), d’un calorime`tre c-NC apre`s la re´action de 9.2 nm de Ni avec le c-Si. (a) Vue
d’ensemble des couches qui composent la re´gion expe´rimentale : le c-Si, le SiNx et le
Pt(Cr). La couche de NiSi, entre l’Au et le c-Si, provient de la re´action. Le C et l’Au ont
servis a` la pre´paration par FIB de l’e´chantillon TEM. (b) Agrandissement sur l’interface
Pt(Cr)/SiNx.
ger par processus de « grooving » aux jonctions triples. Toujours d’apre`s Galinski, la Tc
de formation des vides diminue avec l’e´paisseur de Pt. Pour cette raison, une couche de
100 nm est pre´fe´rable a` une couche de 35 nm.
Ce me´canisme d’agglome´ration contribue e´galement au vieillissement de la me´tallisa-
tion et aux de´rives observe´es a` haute tempe´rature. Nous pensons que le re´arrangement
de la couche de Pt est favorise´e par la diffusion du Cr et par le manque d’adhe´rence qui
en de´coule. Le Pt se trouve alors sur un substrat de nitrure de Si amorphe et l’e´nergie
d’adhe´rence est plus faible que sur un substrat cristallin. Cependant, la` encore, ce me´-
canisme ne saurait expliquer la soudainete´ de l’e´paulement ni l’enthalpie associe´e au pic
endothermique anormal.
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Figure 4.5 – Observations optiques de la bande de Pt d’un calorime`tre c-NC a` diffe´rentes
tempe´ratures. L’e´paisseur du Pt est de 35 nm. L’incertitude sur T est estime´e a` ±20 ◦C
pour (a) et (b) et a` ±50 ◦C pour (c).
Morphologie pendant une impulsion
La bande d’un calorime`tre c-NC se comporte comme un bilame. Elle est compose´e
d’un empilement de couches minces Pt(35-100 nm)/SiNx(280 nm)/Si(340 nm) dont les
coefficients d’expansion thermique (CTE) sont diffe´rents. A` tempe´rature ambiante, ils
valent 8.8 × 10−6K−1 pour le Pt pur, 2.4 × 10−6K−1 (extrapole´ de [87]) pour le SiNx et
2.5× 10−6K−1 pour le Si. Les coefficients du nitrure et du Si sont semblables, celui du Pt
est nettement plus e´leve´. Avec la tempe´rature qui augmente, les contraintes me´caniques
changent et la bande subit des de´formations. La Figure 4.5 montre des images optiques de
la bande d’un calorime`tre c-NC pour diffe´rentes tempe´ratures. Le Pt a une e´paisseur de
35 nm. Chaque image est tire´e d’un film produit avec une came´ra CCD dont la fre´quence
de capture (15 images par seconde) est trop faible pour de´terminer avec pre´cision la
tempe´rature associe´e. Le taux de chauffage a e´te´ re´duit de fac¸on a` ce que la mesure dure
quelques secondes (1 a` 5 s), et l’image a e´te´ se´lectionne´e comme repre´sentative de l’e´tat
du calorime`tre a` une tempe´rature infe´rieure mais proche de la valeur indique´e en haut a`
droite de l’image. L’incertitude est estime´e a` ±20 ◦C en (a) et (b) et a` ±50 ◦C en (c).
En (a), pour T ∼ 180 ◦C, la bande change d’aspect dans la re´gion expe´rimentale mais
semble toujours plane. Aux environs de 200 ◦C, sa morphologie e´volue drastiquement.
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Figure 4.6 – Signal dR/dt de la bande de Pt d’un c-NC, trace´ en fonction du temps.
L’e´paisseur de la bande est de 100 nm. En haut, la tempe´rature correspondante au temps
de recuit est indique´e.
L’image (b) prise a` T ∼ 400 ◦C montre des plis, vis-a`-vis de la bande, re´fle´chissant la lu-
mie`re du microscope et stressant la membrane. Pour T ∼ 550 ◦C, on constate, en (c), que
le stress se re´pand un peu plus loin sur la membrane. La comparaison de ces observations
avec les courbes calorime´triques a mis en e´vidence que l’apparition des plis co¨ıncide avec
l’e´paulement. Dans le cas pre´sent, avec une e´paisseur de 35 nm de Pt, l’e´paulement se pro-
duit vers 200 ◦C. Pour 100 nm de Pt, l’e´paulement se produit vers 300 ◦C. En conside´rant
cette dernie`re e´paisseur de Pt, nous avons trace´ la de´rive´e dR/dt en fonction de t (voir
Figure 4.6) de la re´sistance d’un calorime`tre et nous avons constate´ que le phe´nome`ne est
associe´ a` une augmentation d’environ 1 % de la re´sistance du Pt, ce qui est significatif.
Lors de l’e´paulement, alors que R vaut typiquement 54 Ω, ∆R = 0.35±0.10 Ω sur un
intervalle ∆t = 0.22±0.05 ms.
Ces indices sugge`rent un phe´nome`ne de pie´zore´sistance ou` la re´sistance de la bande est
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modifie´e par un changement rapide des contraintes me´caniques. La re´sistance d’un mate´-
riau est directement proportionnelle a` sa ge´ome´trie et donc indirectement aux contraintes
intrinse`ques. Elle s’e´crit en fonction de la longueur L, de la section A de la bande et de
la re´sistivite´ ρ du Pt comme :
R = ρ · L
A
. (4.5)
Lors du chauffage, des contraintes compressives s’e´tablissent au sein du Pt dans le
sens longitudinale de la bande. Au moment du changement de morphologie, lorsque les
plis apparaissent, les contraintes sont relaˆche´es. La longueur L augmente et la section A
de´croˆıt, accroissant subitement la re´sistance de la bande. Ceci se traduit par un e´paulement
dans le signal calorime´trique. En conside´rant ∆T = 280 ◦C entre la tempe´rature ambiante
et la tempe´rature d’apparition des plis on obtient un rapport ∆L/L = 0.25 % pour le
Pt. Rapporte´ a` l’e´quation 4.5, en supposant que la section A de´croˆıt dans les meˆmes
proportions, on obtient ∆R = 0.40 Ω, ce qui est en accord avec la valeur mesure´e a` partir
du graphique de dR/dt.
4.3.3 Courts-circuits a` travers la membrane
La pre´sence de microperforations dans la membrane de SiNx est l’hypothe`se la plus
plausible pour expliquer le comportement anormal, en apparence endothermique des calo-
rime`tres c-NC. Leur pre´sence est connue depuis les anne´es 90 et est couramment utilise´e
pour justifier le fait que l’e´talonnage des calorime`tres n’est pas possible a` haute tempe´-
rature (cf. section 3.4) [1, 56]. Dans notre cas cependant, le comportement anormal n’est
observable qu’apre`s un de´poˆt me´tallique sur le c-Si.
A` la Figure 4.7 on trace la re´sistance du calorime`tre Ech C7 en fonction du temps
pour la LB (courbe pleine rouge) et pour les deux premie`res impulsions apre`s le de´poˆt de
9.3 nm de Ni (courbes en tirets bleus et tirets pointille´s verts). Sachant que la formation
de phase est exothermique, et que R augmente avec T, il est e´tonnant que la re´sistance
lors de la 1re impulsion ne de´passe jamais celle de la LB puisque le relaˆchement de cha-
leur aurait duˆ faire augmenter T plus rapidement. Notons que l’ajout de masse, dans les
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Figure 4.7 – Re´sistance du calorime`tre Ech C7 (9.3 nm Ni) mesure´e en fonction du
temps pendant la ligne de base (pleine rouge) et des deux premie`res impulsions apre`s le
de´poˆt (tirets bleus et tirets pointille´s verts).
proportions actuelles, n’a pas d’impact significatif sur la capacite´ calorifique totale ; les
signaux sont similaires jusqu’a` environ 400 ◦C (voir Figure 4.1 (c)). Nous supposons donc
que dT/dt ne devrait pas chuter si drastiquement, et par causalite´, dR/dt non plus. Il
est alors sugge´re´ que des microperforations court-circuitent la membrane isolante de SiNx
et que le courant fuit par un trajet paralle`le au Pt. La re´sistance totale est affecte´e et
l’e´talonnage n’est plus valide.
La Figure 4.8 montre une image SEM, en vue de dessus, d’une partie de la bande
chauffante de Pt(Cr) sur la membrane de SiNx. Cette image semble accre´diter la pre´sence
de microperforations. Sur la droite, en fonce´, il s’agit de la membrane de SiNx sur laquelle
repose la bande de Pt(Cr), en claire sur la gauche. Bien qu’il soit difficile d’imager un
mate´riau isolant comme le SiNx, on distingue des taches sombres e´parses. En encart, un
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Figure 4.8 – Image SEM, en vue de dessus, de la bande chauffante de Pt(Cr) et de
la membrane SiNx d’un calorime`tre c-NC. Sur la membrane figurent des taches sombres
(possiblement des trous). En encart, un agrandissement d’une des taches.
agrandissement permet d’estimer le diame`tre d’une de ces taches a` environ 100-150 nm.
Nous supposons qu’il s’agit de trous dans la membrane. Ils semblent disperse´s ale´atoire-
ment sur la membrane et donnent l’impression d’eˆtre pre´sents de`s le de´poˆt du SiNx.
La Figure 4.9 montre des images optiques de de´fauts majeurs repe´re´s apre`s l’e´tape
de gravure TMAH. Il s’agit d’un cas extreˆme, plus rarement rencontre´, mais qui semble
prendre naissance via les microtrous, et qui conforte l’ide´e qu’il s’agisse bien de de´fauts
dans le SiNx. En (a), on pre´sente un de´faut. On constate qu’il y a une fissure en son centre,
de toute e´vidence sur la membrane. Ainsi, pendant l’e´tape de gravure, le TMAH s’infiltre
et grave le Si sous-jacent, laissant la marque des plans (111) du Si. La dimension de la
fissure est ici de 3 × 0.5 µm2. Le relaˆchement de la membrane de SiNx, intrinse`quement
stresse´e, aurait favorise´ l’e´volution du microtrou vers une plus large fissure. En (b), une
vue d’ensemble montre une se´rie de de´fauts, pre´sents dans la membrane, et visibles sous
le Pt(Cr) aussi. Leur origine est donc ante´rieure a` l’e´tape de me´tallisation.
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Figure 4.9 – En (a), agrandissement d’un de´faut (fissure) de la membrane. La gravure
par TMAH fait ressortir les plans (111) du Si sous-jacent. La fissure mesure approxima-
tivement 3 × 0.5 µm2. En (b), vue d’ensemble de plusieurs de´fauts dans la membrane de
SiNx, pre´sents e´galement sous la me´tallisation de Pt(Cr).
4.3.4 Mode´lisation
Suite a` la mise en e´vidence de de´fauts a` travers la membrane de SiNx, et conside´rant
l’hypothe`se de courts-circuits, nous avons de´veloppe´ un mode`le simple dans le but de
comprendre le comportement endothermique anormal. Les dimensions (aire et e´paisseur)
de l’e´chantillon C7 (9.3 nm de Ni) ont e´te´ prise comme quantite´s a` rentrer dans le mode`le.
La phase finale pour cet e´chantillon a e´te´ caracte´rise´e comme e´tant du mono-siliciure de
nickel, NiSi (cf. section 5.4). Par la suite, en section 4.4, nous verrons comment utiliser ce
mode`le afin d’estimer l’incertitude sur la tempe´rature dans le signal du flux de chaleur et
afin de corriger l’axe de tempe´rature.
La Figure 4.10 (a) sche´matise la bande effective d’un calorime`tre c-NC dans le sens
longitudinal. On y voit la bande de Pt(Cr), le SiNx, la bande de c-Si entre les rainures
et le de´poˆt de Ni. Nous avons e´galement sche´matise´ des microperforations dans le SiNx
et nous avons suppose´ qu’une partie du Pt y a diffuse´ pendant les premie`res impulsions
ou pendant le recuit de stabilisation. Nous avons indique´ le passage du courant. Norma-
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Figure 4.10 – (a) Sche´ma longitudinal de la bande d’un calorime`tre c-NC. En cas de
de´fauts et de microperforations dans la membrane de SiNx, le courant est court-circuite´ en
partie par la bande de c-Si et le de´poˆt de Ni. En (b), le sche´ma e´lectrique correspondant a`
la situation avant de´poˆt du Ni. R1 repre´sente la re´sistance du Pt(Cr), R2 celle du c-Si dans
le sens longitudinal. En (c), la situation avec de´poˆt de Ni. Le courant est court-circuite´
transversalement par le c-Si de re´sistance R3 et longitudinalement par le Ni de re´sistance
R4.
lement restreint a` la bande de Pt de re´sistance R1, il peut, comme le montre le sche´ma
(b), passer par les de´fauts et par le c-Si dont les porteurs intrinse`ques sont active´s ther-
miquement. Dans cette configuration, la bande de c-Si, qui mesure 5.5 mm de long, offre
une re´sistance R2. Une autre configuration survient suite au de´poˆt me´tallique. Le sche´ma
(c) montre alors que le courant passe de´sormais transversalement dans le c-Si et longitu-
dinalement a` travers le Ni de moindre re´sistance R4. Dans le sens transversal, les 340 nm
de c-Si offrent une re´sistance R3.
Nous avons simule´ ces re´sistances et avons trace´ la re´sistance e´quivalente en fonction
de la tempe´rature a` la Figure 4.11. La courbe du Pt(Cr) est tire´e de l’e´talonnage et de
l’ajustement a` haute tempe´rature. Rappelons que cette proce´dure ne tient pas compte
d’e´ventuels courts-circuits. Une relation purement line´aire de R(T) est conside´re´e pour
le Ni. Le coefficient B dans l’e´quation 3.1 est donc ne´glige´. Le coefficient thermique de
re´sistance (TCR) est choisi a` 6.72×10−3 K−1 [88]. Ici, nous devons signifier que dans le cas
des me´taux purs, la TCR reste ge´ne´ralement stable ou varie peu en fonction de la tempe´-
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Figure 4.11 – Simulation de la re´sistance d’un calorime`tre c-NC en fonction de la tem-
pe´rature et de la pre´sence ou non de courts-circuits. En bleue, le Pt(Cr), de re´sistance R1
sans court-circuit. En tirets oranges, le Pt(Cr) avec courts-circuits dans le c-Si dans le
sens longitudinal et de re´sistance R2. Les autres courbes simulent le Pt(Cr) court-circuite´
par le c-Si dans le sens transversal, de re´sistance R3, et en fonction de l’e´paisseur du Ni
de re´sistance R4 et de l’aire A des de´fauts.
rature. Ce n’est pas le cas du Ni dont la valeur passe de 6.72×10−3 a` 4.22×10−3 K−1 entre
0 et 260 ◦C [88] et change drastiquement de pente a` la transition de Curie (Tc = 354 ◦C).
Dans notre cas, ce changement a peu d’importance, parce qu’a` 354 ◦C, l’interdiffusion
entre le Ni et le Si a de´ja` commence´ et il ne s’agit plus d’une couche de Ni pur mais d’un
siliciure, ge´ne´ralement aussi bon conducteur (voir les sections 5.3 et 5.4). En revanche, la
question des valeurs de TCR des siliciures de Ni demeure puisque ce sont ces compose´s qui
sont observe´s a` haute tempe´rature. Cependant, a` de´faut de les connaˆıtre, c’est celle du Ni
que nous prendrons. Elle nous permettra d’appre´cier l’e´volution de la re´sistance totale du
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calorime`tre en fonction de la tempe´rature. Le Si, quant a` lui, n’est que faiblement dope´
au bore. Nous pouvons alors ne´gliger l’effet des porteurs extrinse`ques. Avec une concen-
tration d’environ 1015 cm−3, ils sont rapidement supplante´s par les porteurs intrinse`ques
de`s que la tempe´rature approche 300 a` 400 ◦C. La conductivite´ σ du Si de´pend de la
concentration ni des porteurs intrinse`ques :
σ = ni · e · (µe + µh) , (4.6)
ou` e est la charge de l’e´lectron, µe et µh sont respectivement les mobilite´s des e´lectrons et
des trous. Nous avons simule´ ni a` l’aide de l’expression suivante [89] :
ni = [Nc(T )Np(T )]
1/2 · exp
(−Eg
2kbT
)
(cm−3), (4.7)
Nc et Np e´tant les concentrations respectives des e´lectrons et des trous, Eg l’e´nergie du
gap du Si. Les de´pendances en tempe´rature de ces parame`tres sont les suivantes [90] :
Nc(T ) = 6.2× 1015 · T 3/2 et Np(T ) = 3.5× 1015 · T 3/2, (4.8)
Eg = 1.17− 4.73× 10
−4 · T 2
T + 636
(eV ). (4.9)
Dans cette dernie`re e´quation, le deuxie`me terme du membre de droite a un impact im-
portant. Son effet, amplifie´ par l’exponentielle dans l’e´quation 4.7, modifie d’un facteur 5
la re´sistance totale de la bande au dela` de 400 ◦C.
En Figure 4.11, est pre´sente´e une simulation de la re´sistance de la bande d’un ca-
lorime`tre c-NC en fonction de T et des courts-circuits. La courbe pleine bleue repre´-
sente la re´sistance R1 du Pt(Cr) sans court-circuit, de´termine´e par l’e´talonnage. En tirets
oranges, il s’agit de la re´sistance e´quivalente correspondant au sche´ma e´lectrique de la
Figure 4.10 (b). Via les courts-circuits, le courant emprunte la bande de c-Si dans le
sens longitudinal, sur 5.5 mm. La re´sistance e´quivalente ne varie pas outre mesure car
la re´sistance R2 du Si reste grande compare´e a` celle du Pt(Cr), meˆme avec l’activation
des porteurs intrinse`ques. En effet, la conduction doit avoir lieu sur une petite section
(0.3 µm × 500 µm) et sur une relativement grande longueur (7000 µm) : R = ρL/A est
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grand. Cette situation est observe´e dans le cas d’une ligne de base sans de´poˆt me´tallique.
La situation change comple`tement si on de´pose un me´tal sur la bande de c-Si (sche´ma
de la Figure 4.10 (c)), en l’occurence du Ni (9.3 nm). La courbe en pointille´s verts de la
Figure 4.11 simule la re´sistance e´quivalente conside´rant des courts-circuits totalisant une
section d’aire A = 1.26 mm2. Cette section e´quivaut approximativement a` la moitie´ de la
surface totale de la bande de Pt par ou` le courant peut passer dans le sens transversal.
E´galement, dans ce sens, la re´sistance R3 du Si est tre`s faible car la section est main-
tenant grande (500 µm × 2520 µm) et la longueur est courte (0.340 µm) : R = ρL/A
est petit. De`s le de´but de l’activation des porteurs de charge, le Pt(Cr) est connecte´ au
Ni (R4). La re´sistance e´quivalente chute tre`s vite a` basse tempe´rature pour une section
d’aire A = 1.26 mm2. Si on re´duit le passage des courts-circuits a` l’aire d’un de´faut ma-
jeur (A = 1.5 µm2, voir Fig. 4.9), on obtient la re´sistance simule´e par la courbe en tirets
pointille´s bruns. La re´sistance totale n’est affecte´e qu’a` plus haute tempe´rature. Si, en
plus, on re´duit l’e´paisseur de Ni de´pose´e (3 nm), on re´duit l’impact des courts-circuits sur
la re´sistance totale (courbe pleine noire). Expe´rimentalement, on observe aussi que plus
la couche de Ni est fine moins le comportement endothermique anormal est visible.
La Figure 4.12 pre´sente une comparaison de la re´sistance mode´lise´e pour 20.5 nm de
NiSi et trace´e en fonction de la tempe´rature (ligne verte) avec les re´sistances mesure´es
en fonction du temps pour la ligne de base (ligne rouge) et pour la 2e impulsion apre`s le
de´poˆt (tirets bleus), donc avec du NiSi. Bien que R et T ne soient pas des parame`tres
inde´pendants dans nos expe´riences, e´tant lie´s par l’e´talonnage, on constate que le compor-
tement de R(T) mode´lise´e (courbe verte) est similaire, qualitativement, au comportement
de R(t) mesure´e (tirets bleus). Leur croissance est relativement line´aire jusqu’a` environ
400 ◦C puis diminue, au-dessus, s’e´cartant sensiblement de la ligne de base. Le mauvais
ajustement des courbes en dessous de 400 ◦C est cause´ par le taux de chauffage dT/dt non
constant et qui de´croˆıt tout au long de la mesure (voir Figure 4.1 (b)). Une comparaison
rigoureuse entre R[T(t)] et R(t) est pre´sente´e a` la section 4.5. Aussi, rappelons que pour
baˆtir le mode`le, nous sommes partis de la supposition e´nonce´e page 49 : que dT/dt et
donc, dR/dt, ne chutent pas si drastiquement, le taux de chauffage devrait donc rester
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Figure 4.12 – Comparaison des re´sistances mesure´es en fonction du temps lors de la 2e
impulsion (tirets bleus) et de la ligne de base (ligne rouge) avec la re´sistance mode´lise´e
en fonction de la tempe´rature (ligne verte) pour un film de 20.5 nm de NiSi.
plus ou moins constant jusqu’a` la fin de l’impulsion. En conclusion, notre mode`le sug-
ge`re que le phe´nome`ne endothermique anormal re´sulte de la pre´sence de courts-circuits a`
travers la membrane de SiNx.
4.4 Incertitude sur la tempe´rature
La proce´dure d’e´talonnage a e´te´ pre´sente´e a` la section 3.4. Elle consiste a` mesurer la
re´sistance du Pt(Cr) en fonction de T puis a` extrapoler les donne´es a` haute tempe´rature a`
l’aide de l’e´quation de Callendar-Van Dusen. Cependant, la variation de re´sistance cause´e
par la pre´sence des courts-circuits remet en cause, a priori, avec ou sans de´poˆt me´tallique,
sa validite´. Dans cette section, nous allons traiter la question pour estimer les incertitudes
a` basse et haute tempe´ratures.
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Figure 4.13 – Variation de l’e´talonnage R(T) en fonction de la me´thode d’extrapolation
et de l’e´chantillonnage pris de la tempe´rature ambiante (TA) a` 120 ◦C (fit120), de TA a`
300 ◦C (fit300) ou de 120 a` 300 ◦C (fit120-300).
Dans un premier temps, examinons la me´thode d’ajustement pour les hautes tempe´ra-
tures. La Figure 4.13 pre´sente la variation de R(T) en fonction de l’e´chantillonnage pre´leve´
pour l’extrapolation. Un agrandissement sur les donne´es re´ve`le que R n’est que imparfai-
tement repre´sente´e par la courbe de Callendar-Van Dusen. La question qui s’impose est
de savoir quelle partie des donne´es extrapole le mieux l’e´talonnage. Trois e´chantillonnages
sont effectue´s : de la tempe´rature ambiante (TA) jusqu’a` 120 ◦C (fit120, courbe rouge),
de TA a` 300 ◦C (fit300, tirets verts) et de 120 a` 300 ◦C (fit120-300, tiret-pointille´s noirs).
De la Figure 4.13, on mesure, a` T = 800 ◦C, un e´cart maximal de 40 ◦C. L’analyse des
re´sidus des fits par rapport aux donne´es montre que plus l’e´chantillon est grand plus les
re´sidus atteignent des valeurs importantes. A` basse tempe´rature, le meilleur ajustement
est le fit120. L’erreur sur T est de ±1 ◦C, compare´e a` ±3 ◦C pour le fit300.
Analysons ensuite l’e´talonnage a` haute tempe´rature en mesurant le point de fusion de
l’Al. La proce´dure consiste, en premier lieu, a` recouvrir la bande de c-Si des deux calo-
rime`tres Ech et Ref par 22±3 nm d’une couche isolante de SiO2 ceci afin d’e´viter toute
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Figure 4.14 – Point de fusion de 60 nm d’Al en fonction de l’extrapolation conside´re´e
pour l’e´talonnage. La ligne verticale a` 660 ◦C indique le point de fusion de l’aluminium
massif.
re´action d’interdiffusion Al-Si ainsi que les effets des courts-circuits. Les calorime`tres sont
stabilise´s jusqu’a` 800 ◦C. Les lignes de bases sont acquises puis 60±3 nm d’Al est de´pose´
par pulve´risation sur le calorime`tre Ech. La mesure du point de fusion est effectue´e. La
Figure 4.14 montre, en fonction de T, les flux de chaleur de la transition de phase tra-
ce´s suivant les ajustements de´crits au paragraphe pre´ce´dent. La tempe´rature de fusion
de l’Al est indique´e a` 660 ◦C. On suppose que l’e´paisseur du film est suffisante pour se
situer en dehors du re´gime de de´pression du point de fusion [1]. On note alors que le pic
associe´ au fit120 est situe´ a` environ 637 ◦C, sous-estimant le pic re´el de 23 ◦C. Celui du
fit300 est situe´ a` 655 ◦C, le sous-estimant de 5 ◦C. Quant au pic associe´ au fit120-300,
il surestime le point de fusion de 6 ◦C a` 666 ◦C. On constate ici que c’est le fit300 qui
convient le mieux. En conse´quence, en choisissant cet ajustement, l’incertitude peut eˆtre
estime´e infe´rieure a` ±3 ◦C a` basse tempe´rature (< 400 ◦C) et a` ±5 ◦C a` 660 ◦C. Bien
que l’incertitude augmente avec T, on peut raisonnablement l’estimer infe´rieure a` ±10 ◦C
a` 800 ◦C. L’extrapolation de l’e´talonnage a` haute tempe´rature semble bien fonctionner.
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On remarque e´galement que le pic de fusion a une largeur a` mi-hauteur d’environ 15 ◦C,
te´moignant de la non-uniformite´ de la tempe´rature sur le NC.
4.5 Correction a` haute tempe´rature
Les observations pre´ce´dentes sur la tempe´rature sont valides tant qu’il n’y a pas de de´-
poˆt me´tallique sur le c-Si. Une mesure du point de fusion de l’Al sur un calorime`tre ayant
fait l’objet d’une expe´rience avec Ni n’a malheureusement pas permis d’observer de point
de fusion. Il est suspecte´ que la tempe´rature maximale atteinte e´tait insuffisante. Donc,
afin de palier a` cette incertitude sur la tempe´rature, nous allons utiliser notre mode`le des
courts-circuits pour estimer la tempe´rature et corriger le signal de flux de chaleur.
De la Figure 4.11 et du sche´ma 4.10 (b), on voit que la re´sistivite´ de la bande de c-Si
est telle qu’elle ne change pas significativement la re´sistance totale du calorime`tre tant
qu’on n’y de´pose pas une couche me´tallique, et ceci est corrobore´ par l’expe´rience. Donc,
une mesure de la ligne de base nous donne, avec peu d’erreur, la re´sistance R(T) de la
bande de Pt(Cr). Pour les acquisitions faites apre`s le de´poˆt, la re´sistance en fonction de
T est alte´re´e. Nous utilisons alors le mode`le pour simuler la re´sistance R(T) qu’on devrait
trouver en fonction des courts-circuits. En comparant R(T) simule´e avec R mesure´e, on
peut ensuite de´terminer la tempe´rature re´elle de l’Ech.
Cependant, la comparaison n’est pas directe. Nous devons tenir compte de trois pa-
rame`tres ajustables : la re´sistivite´ de la couche me´tallique (Ni ou siliciures de Ni), le
coefficient thermique de re´sistance (TCR) et A, l’aire totale des de´fauts associe´s aux
courts-circuits. Dans le cas de l’e´chantillon C7, utilise´ pour la simulation, nous pouvons
restreindre certains parame`tres. D’abord, nous verrons a` la section 5.4 que la phase for-
me´e suite a` la 1re impulsion est du NiSi, on peut alors utiliser la re´sistivite´ du NiSi qui
est connue [7]. Ensuite, comme la re´action n’e´volue plus lors de la 2e impulsion, on peut
contraindre les deux parame`tres restants, la TCR et l’aire A des de´fauts, en ajustant a`
l’aide de la me´thode des moindres carre´s, R simule´e a` R mesure´e. Alors, de retour sur la
1re impulsion, nous supposons que la re´sistance ainsi que la TCR varient peu pendant les
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changements de phases a` haute tempe´rature. Comme l’aire des de´faut ne doit pas changer
d’une impulsion a` l’autre, on peut simuler R(T) pour les bonnes conditions expe´rimen-
tales. La Figure 4.15 (a) montre l’e´volution de R(T) en fonction de la composition de la
couche me´tallique, initialement compose´e de 9.3 nm de Ni. L’aire A vaut 0.36 µm2. Elle
correspond a` environ une vingtaine de de´fauts de 150 nm de diame`tre, tels qu’observe´s
a` la Figure 4.8. La re´sistance est tire´e de la re´sistivite´ ainsi que du rapport d’e´paisseur
Ni/siliciure forme´ est tire´ de la re´fe´rence [7], a` la page 101 de l’ouvrage. On constate alors
que le changement de phase tout au long de la re´action n’a qu’un impact minime et que
les re´sistances restent assez proches.
En outre, le mode`le simule la re´sistance en fonction de T, alors que la mesure de R
est faite en fonction du temps t. Pour comparer R(T) simule´e avec R(t) mesure´e, nous
devons re´exprimer R(T) simule´e en fonction du temps. On utilise alors la supposition
de´ja` mentionne´e page 49 : que dT/dt et donc, dR/dt, ne chute pas si drastiquement au
cours du chauffage. Dans le cas de la 2e impulsion, on conside`re que le taux de chauffage
e´volue paralle`lement a` celui de la ligne de base (en tirets rouges a` la Figure 4.1 (b)). On
peut ainsi de´terminer la tempe´rature en fonction du temps et ensuite R(t) simule´e. La
Figure 4.15 (b) montre la comparaison de R(t) simule´e (ligne noire) avec R(t) mesure´e
pour la 2e impulsion de l’e´chantillon C7. Cette fois-ci, contrairement a` la Figure 4.12,
l’ajustement entre les re´sistances, a` basse tempe´rature, est bon, car nous avons conside´re´
la de´croissance du taux de chauffage dT/dt.
Enfin, la Figure 4.16 pre´sente le flux de chaleur en fonction de la tempe´rature avec ou
sans correction par le mode`le, pour l’expe´rience C7 de 9.3 nm de Ni sur c-Si. On constate
que les corrections de´placent le signal vers les hautes tempe´ratures. La limite infe´rieure
et la limite supe´rieure repre´sentent l’incertitude sur la correction cause´e par l’incertitude
sur A, l’aire couverte par l’ensemble des de´fauts. La limite infe´rieure – de´termine´e pour
une aire plus faible – semble pourtant la plus repre´sentative. En effet, la limite supe´rieure
implique, d’apre`s notre mode`le, que le calorime`tre refroidisse en fin de 1re impulsion, ce
qui n’a pas de sens puisqu’aucune re´action (exothermique ou endothermique) n’est plus
mesure´e en fin d’impulsion. En outre, la comparaison des mesures d’enthalpies sugge`re
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Figure 4.15 – En (a), simulation de R en fonction de T et de la composition de la couche
me´tallique sur la surface du c-Si. En (b), comparaison en fonction du temps de R simule´e
(ligne noire) et de R pour la 2e impulsion (tirets verts).
qu’avec ou sans correction les analyses sont similaires. Pour le pic exothermique, on obtient
-227.6 µJ sans correction, -224.3 avec la limite infe´rieure et -223.0 µJ avec la limite supe´-
rieure. Pour le signal endothermique : 51.7, 54.4 et 50.8 µJ respectivement. L’incertitude
est d’environ 3 % pour le signal exothermique et d’environ 5 % pour le signal endother-
mique. L’influence des courts-circuits diminuant avec l’e´paisseur de Ni (voir Figure 4.11),
on supposera que la mesure de tempe´rature est d’autant plus fiable que l’e´paisseur est
fine.
4.6 Transitions de phase associe´es au Ni
Pre´ce´demment, nous avons e´carte´ l’hypothe`se d’une transition de phase impliquant
l’oxyde de chrome(III) ou les alliages PtxSiy pour expliquer l’e´paulement ou le signal en-
dothermique anormal (voir section 4.3.1). Dans cette section, nous allons e´carter d’autres
transitions, cette fois-ci impliquant le Ni.
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Figure 4.16 – Flux de chaleur en fonction de T avec et sans correction, pour la re´action
de 9.3 nm de Ni sur c-Si.
A` la section 4.3 nous avions mentionne´ que l’enthalpie du signal endothermique anor-
mal e´tait trop grande pour correspondre a` la fusion du Ni ou d’un siliciure de Ni. En effet,
en inte´grant le signal entre la ligne rouge et la ligne en tirets pointille´s verts sur la Figure
4.2, on obtient une enthalpie d’environ 800±50 µJ. Or d’apre`s la quantite´ de Ni de´pose´e
(9.3 nm sur 1.27 mm2, voir tableau 3.1), et conside´rant les enthalpies de fusion ∆Hm des
compose´s Ni-Si (voir tableau 5.1), l’e´nergie absorbe´e la plus e´leve´e serait, pour le NiSi2,
de l’ordre de 200 µJ, soit bien en dessous de la valeur inte´gre´e a` partir du graphique.
En outre, nous avons montre´ que l’incertitude sur la tempe´rature est infe´rieure a` ±10 ◦C
entre 600 et 800 ◦C (voir la section 4.4), elle ne peut donc pas expliquer la largeur du
signal observe´, loin de caracte´riser un processus de fusion qui est isotherme.
Nous avons aussi conside´re´ les transitions magne´tiques associe´es au Ni. Elles peuvent
impliquer le Ni pur, ferromagne´tique, avec un point de Curie a` Tc < 354
◦C, ou encore le
NiO, antiferromagne´tique, avec un point de Ne´el a` Tc < 252
◦C. Dans ce dernier cas, on
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conside`re que l’oxyge`ne est introduit pendant le de´poˆt (voir section 5.2). Ces deux tran-
sitions ne peuvent clairement pas expliquer l’e´paulement, puisqu’il est de´ja` pre´sent avant
le de´poˆt de Ni. Concernant le signal endothermique, a` son maximum, la tempe´rature se
situe entre 500 et 600 ◦C, soit largement plus haut que les Tc des transitions magne´tiques.
De plus, la quantite´ de Ni de´pose´e (9.3 nm sur 1.27 mm2, voir tableau 3.1), induit une
Cp de l’ordre de 50 nJ/K, tre`s en dessous de l’intensite´ du signal (voir la Figure 4.2). Vu
que la Cp engendre´e par la transition magne´tique est de l’ordre de grandeur de celle du Ni
sans transition [76], elle ne peut clairement pas eˆtre a` l’origine du signal endothermique
observe´. Le meˆme raisonnement se tient pour le NiO, dont le volume, s’il s’est forme´, ne
repre´sente qu’une fraction (5-10 %) du volume de Ni.
En conclusion, nous venons de montrer que la fusion du Ni ou des siliciures de Ni, ainsi
que les transitions magne´tiques associe´es au Ni, sont a` exclure des phe´nome`nes a` l’origine
de l’e´paulement ou du signal endothermique anormal.
4.7 Pertes thermiques
Nous avons e´galement examine´ le comportement des pertes thermiques du calorime`tre
c-NC vis-a`-vis de la mesure, afin de ve´rifier que le signal renvoye´ par le calorime`tre cor-
responde bien au signal attendu.
La Figure 4.17 pre´sente une comparaison entre la capacite´ calorifique d’un calorime`tre
c-NC (celui de l’expe´rience C7), mesure´e avant le de´poˆt de Ni pendant la ligne de base
(ligne rouge), et la simulation de la capacite´ avec les pertes thermiques (tirets pointille´s
gris) et sans perte thermique (tirets noirs). La capacite´ mesure´e (ligne rouge) augmente
rapidement en dessous de 100 ◦C lors du re´gime transitoire apre`s la commutation. Vers
320 ◦C, on remarque l’e´paulement caracte´ristique qui est intrinse`que au calorime`tre. On
distingue aussi deux comportements dans la variation de la capacite´ en fonction de T. En
dessous de 350 ◦C, elle augmente asymptotiquement tandis qu’au dessus, elle augmente de
fac¸on exponentielle. La capacite´ simule´e sans perte thermique (tirets noirs) est calcule´e en
conside´rant la structure suivante Pt(100 nm)/SiN(280 nm)/Si(340 nm) limite´e en dimen-
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Figure 4.17 – Capacite´ calorifique en fonction de la tempe´rature d’un calorime`tre c-NC
(exp. C7) avant le de´poˆt (ligne de base en rouge) et simulations de la capacite´, sans perte
thermique (tirets noirs) ou avec pertes thermiques (tirets pointille´s gris).
sions a` la re´gion expe´rimentale (voir le sche´ma du c-NC en section 3.3). Les coefficients
parame´triques des capacite´s calorifiques des diffe´rents mate´riaux sont expose´s au tableau
A.1 en annexe. La capacite´ totale est simplement la somme de toutes ces capacite´s. En
premier lieu, on ve´rifie que l’amplitude de la simulation (tirets noirs) est proche de la
capacite´ re´ellement mesure´e, une le´ge`re diffe´rence e´tant attribuable aux incertitudes sur
les masses de´pose´es. Ensuite, on voit que l’allure de la simulation suit celle de la capa-
cite´ mesure´e, a` basse tempe´rature. Nous devons alors simuler la capacite´ avec les pertes
thermiques pour reproduire le comportement observe´ sur tout l’intervalle de tempe´rature.
Les pertes thermiques proviennent de la dissipation par conduction (proportionnelles a`
T −T0) et par radiation (proportionnelles a` T 4−T 40 ). Ici, ces pertes ne sont pas simule´es,
elles sont calcule´es a` partir de l’ajustement Corr3 mentionne´ a` la section 4.2 et associe´
au calorime`tre Ech de l’expe´rience C7 en particulier. Ajoute´es a` la capacite´ simule´e, le
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comportement global du signal est ainsi bien reproduit.
En nous appuyant sur la comparaison de la mesure de capacite´ calorifique sans de´poˆt
me´tallique avec la simulation, nous concluons que le calorime`tre renvoie bien le signal
attendu, a` l’exception de l’e´paulement a` 300 ◦C.
4.8 Conclusions
Nous avons analyse´ le comportement des calorime`tres c-NC a` haute tempe´rature et
nous avons expose´ les proble`mes qui surgissent lorsqu’une couche me´tallique est de´pose´e
sur la bande de c-Si. Deux aspects particuliers ont attire´ notre attention : un e´paule-
ment a` basse tempe´rature (200-300 ◦C) et un comportement endothermique anormal a`
haute tempe´rature. Incidemment, nous avons cherche´ a` dissocier les signaux provenant du
dispositif et de la re´action de formation de phase. Nos conclusions sont les suivantes :
• l’e´paulement a` basse tempe´rature est associe´ a` la relaxation de contraintes
me´caniques a` l’endroit de la bande de Pt. La tempe´rature a` laquelle se produit
le changement de morphologie de la bande de´pend de l’e´paisseur de Pt ;
• le comportement endothermique anormal des calorime`tres c-NC est cause´
par la pre´sence de courts-circuits a` travers la membrane de SiNx. Ce phe´-
nome`ne n’est visible qu’a` la suite d’un de´poˆt me´tallique. L’effet est ne´gligeable en
dessous de 400 ◦C et il est proportionnel a` l’e´paisseur du de´poˆt au-dessus ;
• l’incertitude en tempe´rature des c-NC augmente avec la tempe´rature. Sans de´poˆt
me´tallique, elle est estime´e a` ±3 ◦C en dessous de 400 ◦C et a` ±10 ◦C proche de
800 ◦C. Avec de´poˆt me´tallique, l’incertitude n’est pas bien de´termine´e, mais nous
avons estime´ une erreur de -50±12 ◦C sur la tempe´rature re´elle pour une e´chantillon
avec 9.3 nm de Ni.
A` la lumie`re de ces re´sultats il est inte´ressant de commenter les expe´riences produites
a` haute tempe´rature par Anahory et coll. [1] et Molina-Ruiz et coll. [57]. Anahory utilise
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un calorime`tre c-NC et son expe´rience consiste a` e´tudier la relaxation des de´fauts dans
c-Si suite a` l’endommagement de la bande c-Si par implantation. Il n’y a pas de de´poˆt
me´tallique et la re´sistance globale reste inchange´e. L’expe´rience n’est donc pas influence´e
par les courts-circuits.
Molina-Ruiz e´tudie la formation de phase du syste`me Pd/c-Si a` l’aide de calorime`tres
c-NC. Un de´poˆt me´tallique de Pd est effectue´. La phase e´tudie´e, le Pd2Si, se forme a`
relativement basse tempe´rature, dans l’intervalle 230-500 ◦C pour les plus bas taux de
chauffage. A` ces tempe´ratures, comme on l’a vu, l’effet des courts-circuits est ne´gligeable.
Par contre, a` plus haut taux de chauffage, la re´action est retarde´e et se termine vers 580 ◦C
(voir [57] pour plus de de´tails). L’effet des courts-circuits n’est plus ne´gligeable, et ceci
explique probablement la forme e´largie du pic observe´ par Molina-Ruiz.
Une analyse post-expe´rimentale des trous dans le nitrure est ne´cessaire. Il reste a` ca-
racte´riser pleinement ces de´fauts et a` mettre en e´vidence la pre´sence de conducteurs me´-
talliques. L’explication formelle sur la formation de ces de´fauts permettrait de re´soudre
efficacement le proble`me et d’apporter les bonnes ame´liorations a` la proce´dure de fabri-
cation. Cependant, les ressources pour ce projet e´tant de´ja` tre`s sollicite´es, nous n’avons
pas pu examiner d’autres me´thodes de fabrication permettant de re´soudre le proble`me.
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Chapitre 5
Formation de siliciures de nickel a` ultra-haut
taux de chauffage
5.1 Introduction
Dans ce chapitre nous nous inte´ressons a` la gene`se des siliciures de nickel, forme´s a`
ultra-haut taux de chauffage (105 K/s). Les re´actions sur a-Si et sur c-Si sont e´tudie´es.
Deux techniques de de´poˆt, l’e´vaporation e-beam et la pulve´risation magne´tron sont em-
ploye´es. L’inte´reˆt actuel sur la formation de phase portant sur les couches extreˆmement
minces, les e´paisseurs sonde´es vont d’une dizaine de nanome`tres a` quelque 0.3 nm pour
la plus fine.
En premier lieu, nous analyserons les de´poˆts afin d’identifier les conditions initiales.
Ensuite, nous de´crirons les mesures de flux de chaleur obtenues par nanocalorime´trie et
discuterons des enthalpies de formation. Nous caracte´riserons les phases obtenues des
re´actions. Nous poursuivrons avec la discussion qui sera scinde´e en trois sections princi-
pales : l’interpre´tation des mesures de nanocalorime´trie avec pre´sence de courts-circuits,
l’effet des conditions expe´rimentales sur les formations de phase observe´es et l’analyse des
se´quences de formation de phase en fonction d’ultra-haut taux de chauffage.
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5.2 De´poˆt
Dans cette section, nous analysons les de´poˆts me´talliques produits par pulve´risation
magne´tron et par e´vaporation e-beam. Deux aspects nous inte´ressent particulie`rement : le
taux d’impurete´s dans la couche et la morphologie de l’interface Ni/Si, ces deux aspects
ayant un impact conside´rable sur la cine´tique de formation.
5.2.1 ERD sur e´chantillon de controˆle
La Figure 5.1 pre´sente la concentration atomique des composants en fonction de la
profondeur, de deux e´chantillons de controˆle expose´s aux meˆmes conditions expe´rimen-
tales que les se´ries M et C. Environ 50 nm de Ni sont de´pose´s par pulve´risation magne´tron
(figures de gauche) et par e´vaporation e-beam (figures de droite). Les mesures sont faites
par ERD-TOF avec des ions d’Ag de 50 MeV. En haut nous avons les graphiques complets
du spectre de concentration et en bas des agrandissements pour les faibles concentrations.
La surface de l’e´chantillon est situe´e approximativement a` l’origine de l’axe des abscisses.
Pour les deux me´thodes de de´poˆt, on constate la pre´sence de la couche de Ni (ligne e´toi-
le´e) sur le substrat de Si (ligne et carre´s noirs), et la pre´sence d’oxyge`ne (triangles rouges)
et de carbone (points noirs) y est de´tecte´e. Uniquement dans le cas de la pulve´risation
magne´tron, on trouve de l’azote (losanges verts).
Afin d’estimer au mieux le taux d’impurete´s lors du de´poˆt de Ni, la couche a e´te´ choi-
sie suffisamment e´paisse pour former un plateau dans le signal. A` la surface, les concen-
trations varient sensiblement duˆ a` l’exposition a` l’atmosphe`re, et a` l’interface, c’est la
re´solution en profondeur qui rend difficile l’estimation. La re´solution est de 5 a` 6 nm (5-
5.5×1016 at/cm2 rapporte´ au signal du Ni) en surface et se de´grade a` environ 10-15 nm
(9.5-13.5×1016 at/cm2) vers l’interface. En revanche, l’effet des interfaces est nul au niveau
du plateau. Ainsi, la concentration d’oxyge`ne est e´value´e, en moyenne, a` 2 % sur les deux
e´chantillons. Dans le cas de l’e´vaporation, le taux diminue en se rapprochant de l’interface
tandis qu’il augmente le´ge`rement, vers 3 % dans le cas de la pulve´risation magne´tron. La
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Figure 5.1 – Concentration atomique en fonction de la profondeur, pour des de´poˆts d’en-
viron 50 nm de Ni sur des e´chantillons de controˆles Si(100), par pulve´risation magne´tron
a` gauche et par e´vaporation e-beam a` droite. Les mesures sont produites par ERD-TOF
a` l’aide d’un faisceau d’Ag de 50 MeV. Les graphiques du bas sont des agrandissements
aux faibles concentrations.
diffe´rence est nettement plus marque´e en ce qui concerne les taux de carbone et d’azote.
Par e´vaporation, le taux de carbone est minimal et semble ne venir que de la contamina-
tion apre`s de´poˆt. La concentration d’azote, elle, est suffisamment faible pour ne pas eˆtre
de´cele´e. Par pulve´risation, le taux de carbone augmente avec le temps de de´poˆt, sugge´rant
une contamination du syste`me. Le profil du taux d’azote ressemble a` celui de l’oxyge`ne,
diminuant lentement au cours du de´poˆt. Ceci est significatif d’une contamination exte´-
rieure au moment du chargement de l’e´chantillon. En additionnant l’oxyge`ne, le carbone
et l’azote, on obtient en moyenne 6-8 % d’impurete´s dans le cas de la pulve´risation et 2 %
dans le cas de l’e´vaporation, soit 3-4 fois moins.
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A` l’interface, les profils de Ni et de Si sugge`rent un me´lange, la re´solution en profon-
deur e´tant estime´e a` 10-15×1016 at/cm2. La simulation du spectre de Ni a` l’aide du logiciel
SIMNRA [70] nous guide vers la meˆme conclusion. De la rugosite´, non diffe´renciable de
l’interdiffusion dans SIMNRA, est introduite dans la simulation. Cependant, les images
en haute re´solution des couches de Ni montrent que celles-ci sont homoge`nes en e´pais-
seur (voir la section 5.2.3). Il s’agit donc d’interdiffusion, qui s’e´tend sur une e´paisseur
d’environ 13 nm.
5.2.2 RBS sur e´chantillon de controˆle
La Figure 5.2 montre les spectres de re´trodiffusion Rutherford (RBS) produits a` l’aide
d’un faisceau d’He+ de 2 MeV sur des e´chantillons de controˆle. Comme on le voit sur le
sche´ma en 5.2 (a), le faisceau est incident a` 7◦ par rapport a` la normale de l’e´chantillon
et le de´tecteur est place´ a` 10◦. Sur les images de gauche, les de´poˆts ont e´te´ obtenus par
pulve´risation tandis qu’a` droite ils ont e´te´ obtenus par e´vaporation. L’analyse a e´te´ faite
a` l’aide de simulations SIMNRA [70].
Les graphiques (a), (b) et (c) pre´sentent les de´poˆts sur c-Si. Apre`s analyse, les e´pais-
seurs de Ni vont de 0.3 a` 28.0 nm. L’ajustement des simulations s’est fait en ajoutant
des impurete´s dans la couche et en conside´rant une rugosite´, selon SIMNRA, a` l’inter-
face Ni/Si. L’ajustement sugge`re la pre´sence de 1.5 a` 2 % d’impurete´s dans les de´poˆts
par e´vaporation et de 4 a` 8 % dans les de´poˆts par pulve´risation, en accord avec l’ana-
lyse ERD-TOF. Avec les parame`tres de mesure mentionne´s plus haut nous ne pouvons
pas identifier la nature des impurete´s. Cependant, d’autres mesures faites a` e´nergie plus
e´leve´e (non montre´es) ont permis de re´ve´ler, graˆce aux collisions nucle´aires, la pre´sence
d’oxyge`ne. Concernant la rugosite´, comme nous l’avons de´ja` mentionne´ a` la section 3.8.1,
le logiciel SIMNRA ne simule qu’une distribution en e´paisseur de la couche, il ne fait
pas la diffe´rence entre la rugosite´ et l’interdiffusion. Or, comme on le verra plus loin par
TEM (voir section 5.2.3), les couches de´pose´es ont une e´paisseur homoge`ne, sans rugosite´
significative. De ce fait, nous devons interpre´ter la rugosite´ SIMNRA comme un me´lange
des e´le´ments a` l’interface. Elle est parame´tre´e par la largeur a` mi-hauteur (LMH) de la
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Figure 5.2 – Profils de composition des e´chantillons de controˆle obtenus par re´trodiffusion
Rutherford. En (a) et (c), les de´poˆts sont obtenus par pulve´risation, en (b) et (d) par
e´vaporation e-beam. Le substrat est du Si(100) pour (a), (b) et (c) et du SiO2 (lamelle de
verre + additifs me´talliques) en (d).
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Figure 5.3 – Re´trodiffusion Rutherford de 8 nm de Ni tels que de´pose´s par pulve´risation
sur un e´chantillon de controˆle et sur un c-NC.
distribution en e´paisseur de la couche. On constate alors que plus la couche de Ni est
mince plus la LMH est importante par rapport a` l’e´paisseur de la couche. Elle vaut 12 nm
pour une couche de 28 nm, 7-9 nm pour une couche de 9 nm et la totalite´ de l’e´paisseur,
voire plus, pour une couche de 6 nm ou moins. Ceci sugge`re que les couches les plus fines
sont totalement me´lange´es de`s le de´poˆt. Pour les simulations des couches de 0.3 et 2.2 nm,
le me´lange n’est pas de´terminable car on atteint la limite de re´solution en profondeur.
Lorsqu’on trace le nombre de comptes sur une e´chelle logarithmique, deux autres ca-
racte´ristiques sont visibles. En premier lieu, on observe une augmentation du nombre de
comptes vers 1300 keV pour les de´poˆts obtenus par pulve´risation (figures (a) et (c)) mais
pas pour les de´poˆts par e´vaporation e-beam. On suppose d’abord la pre´sence d’argon,
puisqu’il peut provenir de la pulve´risation. Cependant, pour que la simulation s’ajuste
au spectre, il faudrait qu’il soit enfoui entre 40 et 100 nm dans le c-Si, ce qui semble
improbable. De plus, l’Ar n’est pas de´tecte´ par ERD-TOF (voir Figure 5.1 a` gauche).
La pre´sence de Cl en surface est une autre possibilite´. En simulant une fine couche de
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surface d’environ 0.4 nm, les isotopes 35Cl et 37Cl forment alors deux pics qui s’ajustent
tre`s bien au spectre entre les e´nergies 1250 et 1350 keV (voir la simulation 17.5 nm a` la
Figure 5.2 (c)). Nous devons conclure que seuls les e´chantillons par pulve´risation ont e´te´
contamine´s, probablement lors des manipulations ex situ. Ensuite, la deuxie`me caracte´ris-
tique mentionne´e est un le´ger e´paulement accole´ au pic de Ni, du coˆte´ des faibles e´nergies,
de´signe´ par une fle`che blanche sur les figures (a) et (c). Nous avons fait des mesures RBS
a` diffe´rentes e´nergies (He+ a` 800, 1500 et 2000 keV) afin d’identifier la nature de l’e´le´ment
implique´. Ces mesures sugge`rent d’une part la pre´sence de Ni et d’autre part qu’il diffuse
en faible quantite´ dans le c-Si, a` des profondeurs allant jusqu’a` 180 nm. Cet e´paulement
doit eˆtre diffe´rencie´ des phe´nome`nes de dispersion en e´nergie ou de collisions multiples, la
simulation de ces derniers reproduisant tre`s mal le spectre mesure´. La seule fac¸on d’ajuster
convenablement la simulation est d’ajouter de 0.1 a` 0.3 % de Ni dans le Si, et souvent de
laisser une re´gion vierge sous le de´poˆt de Ni. Ce phe´nome`ne est pre´sent, inde´pendamment
de la technique de de´poˆt et du substrat (e´chantillon de controˆle ou c-NC). Son origine
n’est pas claire. Cependant, nous savons que la solubilite´ du Ni est quasiment nulle dans
le Si intrinse`que a` tempe´rature ambiante [91], sa diffusion ne peut se produire que si elle
est facilite´e, par exemple, par la pre´sence de de´fauts.
Concernant les e´chantillons de la se´rie A en Figure 5.2 (d), les pics associe´s au Ni et
au Si amorphe se distinguent bien du substrat. Ce dernier est une lamelle de verre dont la
composition a e´te´ de´termine´e comme e´tant du SiO2 avec 3 % de K, 1.5 % de Zn, 1 % de Ti
et 0.1 % de Sn. Pour 8.9 et 4.2 nm, la LMH est environ deux fois plus grande que l’e´pais-
seur de´pose´e, laissant supposer un me´lange important. Il faut ne´anmoins rester prudent
vu l’e´paisseur des couches et le manque d’estimation sur la rugosite´ des lamelles. Quant
au taux d’impurete´, il n’est pas estime´ pour ces e´chantillons. En outre, notons que les
de´poˆts de Si et Ni sont re´alise´s l’un apre`s l’autre, in situ, pour des vides de 5×10−8 Torr.
En conse´quence, la contamination devrait eˆtre largement infe´rieure a` celle des se´ries C et
M.
Tout au long de ce projet, les e´chantillons de controˆle ont servi a` caracte´riser les de´poˆts
de Ni. Cependant, afin de nous assurer de la conformite´ des de´poˆts entre e´chantillons de
73
Figure 5.4 – Images X-TEM en champ clair, haute re´solution, des de´poˆts de 10 nm de
Ni sur calorime`tres c-NC. En (a) par pulve´risation magne´tron, 0.4 A˚/s, et en (b) par
e´vaporation e-beam, 0.8 A˚/s, les deux a` tempe´rature ambiante.
controˆle et calorime`tres, nous avons proce´de´ a` une mesure RBS directement sur un calo-
rime`tre non recuit. Le de´poˆt est nominalement de 8 nm et a e´te´ produit simultane´ment
sur les deux supports. La Figure 5.3 compare les mesures. Pour celle sur c-NC, une fente
en laiton bloque partiellement le faisceau d’ion et n’expose que la re´gion du de´poˆt sur la
bande c-Si (voir la section 3.8.1 page 33). Le faisceau arrive a` incidence rasante (65◦ de
la normale a` la surface) et l’angle de re´trodiffusion est de 140◦. L’e´nergie des ions He+
est de 817 keV. On constate quelques diffe´rences. Le pic de Ni sur le c-NC est un peu
plus e´leve´ et e´troit que celui de l’e´chantillon de controˆle. Apre`s analyse, on trouve des
e´paisseurs similaires sur c-NC et e´chantillon de controˆle, soit 8.1 et 7.7 nm. Le me´lange
des composants paraˆıt e´galement plus important pour l’e´chantillon de controˆle.
5.2.3 TEM sur c-NC
Des images TEM en section transversale ont e´te´ prises de l’interface des calorime`tres
c-NC sur lesquels une couche de Ni a e´te´ de´pose´e par pulve´risation magne´tron (voir la
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Figure 5.4 (a)), et par e´vaporation e-beam (voir la Figure 5.4 (b)). La pre´paration FIB
s’est faite a` l’aide de Pt de´pose´ par faisceau d’e´lectrons en (a) et par pulve´risation d’Au
en (b). Il re´sulte que l’interface Pt/Ni en (a) est assez franche, tandis qu’en (b), a` cause de
l’e´nergie des atomes d’Au, un mixage d’interface Au/Ni semble avoir eu lieu. De plus, la
couche d’Au est plus dense par pulve´risation. Ces deux raisons font qu’il est plus difficile
de distinguer la de´marcation Au/Ni en (b).
Les e´paisseurs de Ni des deux e´chantillons semblent similaires, environ 10 nm. Cepen-
dant aucune cristallinite´ du Ni n’est de´celable. Les tentatives de diffraction e´lectroniques
localise´es sur ces couches n’ont rien re´ve´le´. Aussi, les couches sont homoge`nes en intensite´,
ce qui sugge`re l’absence de gros grains qui diffracteraient de fac¸on inhomoge`ne.
Les substrats de Si, faisant parties inte´grantes des nanocalorime`tres, sont bien cristal-
lins, comme le re´ve`lent les plans (111) sur l’image (a) et les franges d’e´gale inclinaison sur
l’image (b). En revanche, a` l’interface Ni/Si, on constate la pre´sence d’une zone amorphe,
ou se´ve`rement endommage´e, d’environ 2.5 nm dans le cas de la pulve´risation et de 5-11 nm
pour le de´poˆt par e´vaporation. Bien qu’on s’attende a` voir un me´lange a` l’interface Ni/Si,
entre 2 et 5.7 nm [33, 34, 92], celui-ci devrait eˆtre minime dans le cas de l’e´vaporation et
plus important dans le cas de la pulve´risation. E´trangement, nous avons l’inverse. Notons
que sur les calorime`tres vierges de tout de´poˆt, on observe par diffraction d’e´lectrons la
surface cristalline [1].
Mentionnons e´galement que dans le cas de la pulve´risation, a` grossissement moins
e´leve´, on observe clairement une limite, situe´e a` 15-20 nm sous le de´poˆt, sur laquelle s’ar-
reˆte les franges d’e´gale inclinaison. Ceci sugge`re que la re´gion de Si visible en (a) n’est
pas parfaitement cristalline, qu’elle subit du stress et qu’elle comporte probablement de
nombreux de´fauts.
5.2.4 Uniformite´ du de´poˆt
L’image optique pre´sente´e a` la Figure 3.3 (a) re´fe`re a` la re´action de 9.3 nm de Ni
de´pose´ par e´vaporation sur c-Si. Elle montre la trace (de´poˆt) du siliciure forme´ sur la
bande c-Si du calorime`tre. On constate un changement de couleur sur approximativement
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50 µm sur le pourtour de la trace. Une analyse TEM dans cette re´gion, a` environ 25 µm du
bord, montre que la phase qui s’y est forme´e est du NiSi2 et non du NiSi comme au centre
(voir la section 5.4). Qui plus est, l’e´paisseur moyenne de NiSi2 est estime´e a` 13±2 nm,
ce qui suppose une e´paisseur initiale de Ni de 3.6 nm approximativement, soit 60 % de
moins qu’au centre du de´poˆt, avec 9.3 nm.
De ces observations, on conclut que le profil du de´poˆt n’est pas uniforme, bien qu’il
s’agisse d’un de´poˆt par e´vaporation e-beam, une technique directionnelle. Ceci pourrait
s’expliquer par des effets d’ombrage lie´s au masque qui est situe´ a` 450 µm de la bande.
Malgre´ tout, ceci a un impact sur la formation de phase. Mais cela vient-il de l’e´paisseur
initiale du Ni ou d’une e´ventuelle formation de phase late´rale se produisant en bordure ?
L’expe´rience de Zheng et coll. [93] te´moigne qu’il faut environ une vingtaine d’heures pour
former un pourtour de NiSi2 de l’ordre de 50 µm, dans une configuration ou` le Si, le Ni2Si
et autre siliciure-(riche en Ni) sont juxtapose´s late´ralement, sans approvisionnement de Si
en profondeur. Or, dans notre expe´rience, il n’a fallut que quelques millisecondes pour la
formation du disiliciure sur le pourtour. De plus, le Si n’est pas limite´ en profondeur, il n’y
a donc pas de raison pour que le NiSi, au centre, n’est pu re´agir e´galement de la sorte. Il
semble donc, que cette diffe´rence de formation soit attribuable aux variations d’e´paisseur
de la couche de Ni.
5.2.5 Re´sume´
Nous avons caracte´rise´ les de´poˆts de Ni obtenus soit par pulve´risation soit par e´va-
poration. Nous les avons examine´s par ERD-TOF, RBS, TEM et imagerie optique. Nos
conclusions principales sont les suivantes :
• les taux d’impurete´s dans les couches sont approximativement de 2 % d’O
par e´vaporation et de 4 a` 8 % d’impurete´s (O, N et C) par pulve´risation ;
• a` l’interface Ni/Si, une re´gion amorphe est toujours observe´e. Son e´paisseur est de
2-3 nm mais peut atteindre une dizaine de nanome`tres ;
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• 0.1 a` 0.3 % de Ni semble diffuser jusqu’a` 180 nm dans le c-Si. Ce phe´no-
me`ne pourrait provenir de l’endommagement du c-Si, mais son origine
exacte reste a` e´claircir ;
• l’e´paisseur des de´poˆts est similaire sur c-NC et e´chantillons de controˆle. Par contre,
sur c-NC, elle ne paraˆıt pas uniforme sur toute l’aire du de´poˆt, e´tant plus mince en
bordure.
5.3 Recuit par nanocalorime´trie
Dans cette section, nous suivons, in situ, les e´changes de chaleur implique´s dans la
re´action Ni-Si pour des taux de chauffage qui sont de l’ordre de 80 a` 100×103 K/s.
Nous de´crivons le signal du flux de chaleur en terme d’e´tapes de formation et tentons
d’y associer les siliciures correspondants. Pour cela, nous renverrons re´gulie`rement vers
d’autres sections plus loin dans le chapitre, pour des caracte´risations comple´mentaires.
De plus, nous examinerons les enthalpies mesure´es et nous regarderons aussi l’e´volution
de la trempe apre`s le chauffage, afin de ve´rifier si la formation se poursuit ou pas apre`s la
mesure.
5.3.1 Flux de chaleur
La Figure 5.5 pre´sente les flux de chaleur pour les re´actions de films de Ni, compris
entre 0.3 a` 9.3 nm, et de´pose´s sur un substrat de Si. En (a), le Ni a e´te´ de´pose´ par pulve´-
risation magne´tron sur c-Si. En (b), le Ni a e´te´ de´pose´ par e´vaporation e-beam sur c-Si,
et en (c) sur a-Si (voir le tableau 3.1 sur les de´poˆts page 25). L’encart en (a) de´taille la
re´action pour 0.3 nm de Ni, la plus fine couche. L’encart en (b) est un agrandissement
du de´but de la re´action. Chaque courbe est normalise´e par l’aire de de´poˆt et les taux de
chauffage sont indique´s pour T = 200 ◦C, le de´but de la re´action. Les points identifie´s T1
(500 ◦C), T2 (620 ◦C), T3 (410 ◦C) et T4 (510 ◦C) en (a) et (b) repre´sentent des trempes,
effectue´es dans le but de caracte´riser les phases obtenues, soit par TEM, soit par RBS
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Figure 5.5 – Flux de chaleur mesure´s en fonction de la tempe´rature et normalise´s par
l’aire du de´poˆt. Les points noirs situent des trempes pour caracte´risation.
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(voir section 5.4). A` premie`re vue, il y a une grande variabilite´ entre les diffe´rentes condi-
tions expe´rimentales. Cependant, quelques similitudes et diffe´rences notables ressortent.
Quel que soit l’e´chantillon, la re´action de´bute par un processus exothermique (signal
ne´gatif) et se termine invariablement par un pic endothermique (signal positif). Nous as-
socions la re´action exothermique a` la formation de phase, la siliciuration, et la re´action
endothermique a` un processus d’agglome´ration du siliciure nouvellement forme´ (voir la
section 5.5.5). Inde´pendamment de l’e´paisseur, la re´action de´bute vers 180 ◦C sur a-Si,
220 ◦C sur c-Si par e´vaporation et 250 ◦C sur c-Si par pulve´risation. Cette augmentation
de la tempe´rature, d’une se´rie a` l’autre, semble suivre le taux d’impurete´, allant du plus
faible (se´rie A), au plus e´leve´ (se´rie M) (voir section 5.2). Ne´anmoins, ces tempe´ratures
sont proches des tempe´ratures habituellement rapporte´es pour des couches de Ni de 10 nm
et moins, entre 200 et 300 ◦C [42,49,50,55,94,95].
Autour de 320-360 ◦C, on remarque un faible pic, bien visible dans les encarts de (a)
et (b). Ce pic est un artefact de la mesure, provenant de l’e´paulement dans la capacite´
calorifique, et discute´ en section 4.3.2. En (c), pour la se´rie sur a-Si, ce pic reste a` peine
visible, car les calorime`tres standards, qui ne comportent pas de bande de c-Si, ge´ne`rent
moins de contraintes me´caniques.
Maintenant, une observation ge´ne´rale est que la re´action exothermique se de´roule soit
en 1 e´tape soit en 2 e´tapes. Pour la se´rie M, en (a), il ne semble y avoir qu’une seule
e´tape, exothermique. Et elle est associe´e a` la formation de la phase NiSi (voir les sections
5.4, 5.4.2 et 5.5.4). Pour 3.5 et 4.5 nm, le pic est suivi d’une sorte de plateau qui prend
fin a` l’apparition du processus endothermique. Nous pensons que ce plateau est associe´ a`
la fin de re´action pour le NiSi. Excepte´ pour 0.3 nm, les pics se de´calent vers les hautes
tempe´ratures en suivant l’e´paisseur, ce qui est e´tonnant vu que les taux de chauffage
sont semblables. Le comportement de 6.8 nm, le´ge`rement endothermique au de´but et qui
semble diverger vers 800 ◦C, nous conduit a` soupc¸onner la pre´sence de courts-circuits dans
cette se´rie d’expe´riences. Nous conside´rerons que la courbe de 0.3 nm est e´pargne´e d’un
tel effet. Les phases finales observe´es par TEM sont NiSi2 (voir section 5.4).
Concernant la se´rie C, en (b), on constate cette fois 2 e´tapes, une se terminant vers
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450 ◦C, associe´e a` la croissance d’une phase amorphe a-NiSi suivie d’une germination
de la phase NiSi a` l’interface a-NiSi/Si, et une seconde, plus intense, finissant entre 580
et 620 ◦C, associe´e a` la croissance de la phase NiSi (voir sections 5.4 et 5.5.4). La 1re
e´tape reste faible pour 6.4 nm, on aperc¸oit cependant une le´ge`re bosse vers 470 ◦C. Nous
avons e´galement trace´, en pointille´s bleus, le signal corrige´ pour 9.3 nm, en tenant compte
des courts-circuits (voir section 4.4). On constate que sa position en tempe´rature change
peu jusqu’a` 400-450 ◦C, mais qu’elle se de´cale sensiblement a` plus haute tempe´rature.
Rappelons que plus la couche initiale de Ni est fine, moins l’effet des courts-circuits est
important. Si nous devons conside´rer un de´calage mode´re´ pour 6.4 nm (non de´termine´),
nous supposons que ce de´calage est minime pour 4.4 nm. Enfin, chacune des formations
de phase se termine par un processus endothermique. Les observations TEM font e´tat de
NiSi comme phase finale pour 9.3 nm (voir section 5.4) et NiSi2 pour 6.4 nm.
Des se´ries C et M, on constate que plus la couche de Ni est fine, plus le pic exother-
mique est large. Il en va de meˆme pour le pic endothermique qui, en plus, se de´cale a`
haute tempe´rature.
A` propos de la se´rie A, en (c), nous voyons aussi 2 e´tapes de formation, excepte´ pour
1.0 nm, ou` seulement 1 e´tape exothermique est visible. Dans les autres cas, la 1re e´tape
se produit graduellement a` partir de 180 ◦C et se termine par un pic dont la tempe´rature
de´pend de l’e´paisseur, donc de l’e´puisement en apport de Ni. Cette e´tape semble asso-
cie´e, elle aussi, a` la formation d’un siliciure amorphe mais cette fois-ci, riche en me´tal et
probablement proche de Ni2Si (voir sections 5.3.2 et 5.5.3). Ensuite, la 2e e´tape, moins
bien de´finie en tempe´rature, posse`de un maximum vers 600 ◦C, sauf pour 2.2 nm, ou` le
maximum est a` 500 ◦C. Nous pensons qu’il s’agit de la transformation en NiSi ou NiSi2
(voir les sections 5.3.2 et 5.5.4). Cette se´quence de phase, telle que de´crite, semble e´gale-
ment en accord avec les observations faites par Kummamuru et coll. pour 17 nm de Ni
sur a-Si [56]. Ici, la phase finale observe´e par TEM est le NiSi2 (voir section 5.4). Pour
la couche de 1.0 nm, la re´action de´bute vers 180 ◦C avec un plateau peu intense. Le pic
qui suit semble correspondre a` la 2e e´tape telle que mentionne´e pour les autres e´paisseurs.
Une re´action endothermique, bien plus faible que sur les substrats c-Si, est visible en fin
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de recuit. Dans le cas de 8.9 nm, la formation n’e´tant pas acheve´e, le processus endother-
mique n’est pas observe´.
Chaque se´rie paraˆıt avoir un comportement assez diffe´rent. Les positions en tempe´-
rature des fronts de re´actions semblent incohe´rentes en fonction de l’e´paisseur de Ni.
Diminuant pour la se´rie C, elles augmentent pour la se´rie M et sont identiques pour la
se´rie A. Il ne semble pas y avoir de corre´lation avec les taux de chauffage, qui sont du
meˆme ordre de grandeur et dont les variations au cours de la mesure sont similaires :
±3.6 kK/s (se´rie C), ±10.7 kK/s (se´rie M) et ±5.6 kK/s (se´rie A). Malgre´ c¸a, nous
pouvons reconstituer une partie du tableau en tenant compte soit du type de calorime`tre
soit de la technique de de´poˆt. Nous savons, par expe´rience, que les calorime`tres c-NC sont
sujets aux effets de courts-circuits alors que les calorime`tres standards le sont moins. En
(b), les courbes se de´calent vers les plus basses tempe´ratures en fonction de l’e´paisseur de
Ni, donc de l’importance des courts-circuits (diffe´rence entre le signal corrige´ et le signal
non-corrige´ pour 9.3 nm). Pour expliquer le sens du de´placement des courbes en (a), nous
invoquons la technique de de´poˆt. Par pulve´risation magne´tron, en (a), le taux d’impurete´
est de l’ordre de 4-8 %, soit 2 a` 4 fois plus que par e´vaporation e-beam. La formation d’une
barrie`re de diffusion, sous forme d’oxyde de silicium, est suppose´e. Comme nous le verrons
a` la section 5.5.2, une couche d’oxyde de plus en plus e´paisse retarde la re´action. Son effet
se superpose a` celui des courts-circuits tout en de´calant la re´action vers les plus hautes
tempe´ratures. Ainsi, la combinaison de ces effets complexifie conside´rablement notre ana-
lyse mais, a` la lumie`re des diffe´rentes caracte´risations, nous conside´rons avoir e´tabli un
sce´nario solide.
5.3.2 Enthalpies de formation
A` partir des flux de chaleur Cx pre´sente´s a` la section pre´ce´dente, nous pouvons de´-
terminer ∆H, l’e´nergie relaˆche´e ou absorbe´e pendant la re´action, en inte´grant le signal en
fonction de la tempe´rature :
∆H =
∫ Tf
Ti
Cx(T )dT. (5.1)
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Lorsque le signal est ne´gatif, l’e´nergie est relaˆche´e, et nous l’associons a` la formation
d’un siliciure. Lorsqu’il est positif, il s’agit d’une transition de phase, tel un point de fusion
ou un phe´nome`ne d’agglome´ration. Nous voulons comparer ces valeurs aux enthalpies de
formation ∆Hf connues pour le syste`me Ni-Si [3,7] ainsi qu’a` ses enthalpies de fusion ∆Hm
[96, 97]. Les enthalpies de formation, cite´es dans [7] et [3], sont ge´ne´ralement mesure´es a`
partir d’un substrat c-Si. Sur un substrat de Si amorphe (se´rie A), nous devons, en plus,
tenir compte de l’e´nergie de recristallisation. Par exemple, la formation du Ni3Si suivrait
la re´action :
3Ni+ Si(a)→ Ni3Si, (5.2)
et son enthalpie de formation se calculerait de la fac¸on suivante :
∆H/mol de Ni3Si = ∆H 3Ni+ Si(c)→Ni3Si /mol + ∆H Si(a)→ Si(c) /mol. (5.3)
On peut alors, a` partir des valeurs d’enthalpie connues pour le c-Si [7] estimer les
enthalpies de formation sur a-Si. Le tableau 5.1 pre´sente ces valeurs tabule´es d’enthalpies
pour le syste`me Ni-Si, donne´es en fonction de l’e´tat initial Ni/Si et non de la phase
pre´ce´dente. Pour la recristallisation du Si, nous avons pris -11.9 kJ/mol comme valeur
d’enthalpie [98]. Dans le tableau 5.1, les enthalpies de fusion ∆Hm des siliciures sont
e´galement pre´sente´es afin de les comparer avec les valeurs du signal endothermique. En
ce qui concerne le Ni2Si et le NiSi2, leurs valeurs de ∆Hm ont e´te´ calcule´es par re´gression
line´aire sur la stœchiome´trie. L’ensemble des enthalpies est exprime´e en kJ/mol de Ni afin
de pouvoir comparer les e´chantillons entre eux.
Le tableau 5.2 pre´sente les enthalpies associe´es aux flux de chaleur de la Figure 5.5. De
la 1re a` la 3e colonnes, sont indique´s le substrat, la technique de de´poˆt le nom de l’e´chan-
tillon et son e´paisseur. La 4e colonne donne ∆H 1er pic, en valeur absolue, c’est-a`-dire
l’enthalpie mesure´e pour le 1er pic lors d’une 1re e´tape de formation. La 5e colonne donne
∆H exo, l’enthalpie totale du signal exothermique. La 6e colonne indique la phase finale,
observe´e par TEM ou RBS (voir la section 5.4). Enfin, la 7e colonne donne l’enthalpie du
signal endothermique mesure´e en fin de re´action.
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Table 5.1 – Enthalpies de formation ∆Hf et enthalpies de fusion ∆Hm de certains
compose´s du syste`me Ni-Si.
Compose´ substrat ∆Hf
∗ ∆Hm
(kJ/mol de Ni) (kJ/mol de Ni)
Ni3Si Si(100) -49.7 [7] 35.1 [96]
a-Si -53.7
Ni2Si Si(100) -68.8±2.8 [3, 7, 9] 42.4 †
a-Si -74.8±2.8
NiSi Si(100) -87.5±2.5 [3, 7, 9] 65.1 [97]
a-Si -99.4±2.5
NiSi2 Si(100) -90.5±3.5 [7] 117.6 †
a-Si -114.3±3.5
∗ valeurs donne´es a` partir d’une couche initiale de Ni sur Si.
† calcule´ a` partir des valeurs de la litte´rature [96,97].
Table 5.2 – Nanocalorime´trie : enthalpies mesure´es
Se´rie Ech Ni ∆H 1er pic ∆H exo. Phase finale ∆H endo.
(nm) (kJ/mol de Ni) (kJ/mol de Ni) (kJ/mol de Ni)
A1 1.0 – -131±27 – 14.7±5.0
A A2 2.2 -64±16 -123.4±7.1 NiSi2 1.4±5.0
a-Si (e-beam) A3 3.5 -65±11 -98.9±5.4 NiSi2 –
A4 4.2 -77.8±9.6 -106.9±5.3 – –
A5 8.9 -71.1±5.8 -92.7±4.4 – –
C C1 4.4 -39.1±5.9 -149.9±9.6 – –
c-Si (e-beam) C2 6.4 – -133.9±8.8 NiSi2 39.8±5.0
C7 9.3 -18.3±1.2 -129.0±5.9 NiSi 28.8±5.0
M1 0.3 – -91±62 NiSi2 –
M M2 3.5 – -92.2±5.6 NiSi2 31.4±5.0
c-Si (magne´tron) M3 4.5 – -101.6±5.0 – 51.1±5.0
M5 6.0 – -91.8±5.9 – 29.7±5.0
M6 6.8 – -105.5±3.7 NiSi2 –
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Les enthalpies mesure´es sont de l’ordre de grandeur des enthalpies de formation ∆Hf .
Toutefois, on remarque des e´carts importants. Conside´rons ∆H exo. pour les expe´riences
ayant abouti a` la formation de NiSi2. L’enthalpie devrait approcher -90.5 kJ/mol sur c-Si
et -114.3 kJ/mol sur a-Si. Cela semble eˆtre le cas pour les e´chantillons de´pose´s par pul-
ve´risation sur c-Si (se´rie M) bien que les valeurs expe´rimentales pour 4.5 et 6.8 nm de Ni
exce`dent les valeurs tabule´es de 12 % et 16 %. En revanche, pour les e´chantillons de´po-
se´s par e´vaporation sur c-Si (se´rie C) les valeurs expe´rimentales pour 4.4 nm et 6.4 nm
de Ni sont plus e´leve´es de 48 % et 66 %. Pour la se´rie A (a-Si), les mesures s’e´cartent
aussi de l’enthalpie attendue, de 15 % au-dessus pour 1 nm ou de 19 % en dessous pour
8.9 nm de Ni. Il faut noter que les incertitudes augmentent beaucoup avec l’e´paisseur de
Ni qui diminue. Ainsi, pour 1.0 et 2.2 nm, une sous-estimation de 1 A˚ sur l’e´paisseur de
Ni suffit a` engendrer l’erreur observe´e sur ∆H exo. Malgre´ cela, les incertitudes, incluant
l’incertitude sur l’e´paisseur, ne semblent pas suffisantes pour expliquer, dans tous les cas,
des valeurs d’enthalpie aussi e´leve´es. A` l’exception de la se´rie M qui a e´te´ de´pose´e par
pulve´risation, les valeurs d’enthalpie ont tendance a` augmenter quand l’e´paisseur diminue.
Les enthalpies du 1er pic (1re e´tape) ont e´te´ mesure´es pour les e´chantillons pre´sentant
deux e´tapes de formation. Sur a-Si (se´rie A), les chaleurs relaˆche´es sont comprises entre
64 et 77.8 kJ/mol et correspondent assez bien a` la formation de Ni2Si. Malheureusement,
aucune trempe n’a e´te´ re´alise´e a` basse tempe´rature afin de caracte´riser pleinement le com-
pose´ par microscopie e´lectronique. De plus, il faut conside´rer qu’une partie de la chaleur
de re´action est relaˆche´e pendant le de´poˆt, un me´lange a-NiSi de quelques nanome`tres se
formant habituellement a` l’interface [34,99]. On s’attend donc a` ce que l’enthalpie de re´-
action, mesure´e apre`s le de´poˆt, diminue avec l’e´paisseur du de´poˆt, certains liens chimiques
s’e´tant re´arrange´s entre les composants. Les chaleurs relaˆche´es pourraient alors aussi bien
correspondre a` la formation de NiSi. Le Ni3Si, quant a` lui, est exclut, car son enthalpie de
formation est infe´rieure aux enthalpies mesure´es. Cependant, afin d’avoir une meilleure
ide´e entre Ni2Si et NiSi, nous avons utilise´ un mode`le estimant la portion de´ja` re´agit et
incidemment l’enthalpie ∆H qu’on devrait mesurer (voir section 5.5.3). Ce mode`le sug-
ge`re la formation de Ni2Si plutoˆt que la formation de NiSi.
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En ce qui a trait aux enthalpies du 1er pic pour les e´chantillons e-beam sur c-Si,
on constate que les chaleurs relaˆche´es ne de´pendent pas de l’e´paisseur du de´poˆt de Ni.
C’est pourquoi ∆H de´croit en sens inverse de l’e´paisseur, e´tant donne´ que les valeurs sont
rapporte´es en kJ/mol de Ni. En valeur brute, les chaleurs sont sensiblement les meˆmes,
environ 33 µJ, sugge´rant le meˆme processus de formation, soit une amorphisation suivie
de la germination a` l’interface de la phase NiSi (voir section 5.5.4).
Les enthalpies endothermiques en fin de re´action ont e´te´ mesure´es pour certains e´chan-
tillons. Pour les re´actions sur c-Si, elles sont comprises entre 28.8 et 51.1 kJ/mol de Ni.
En comparant ces valeurs avec celles des enthalpies de fusion pre´sente´es au tableau 5.1, on
constate qu’elles sont d’une grandeur comparable, bien que plus faible. Elles indiqueraient
ainsi la fusion partielle d’une couche de NiSi ou de NiSi2 ou un processus d’agglome´ration
(voir la section 5.5.5). Sur a-Si par contre, elles sont sensiblement infe´rieures. Ceci sugge`re
que le processus en fin de re´action est inacheve´. Comme on peut le voir sur les images
TEM pre´sente´es en section 5.4, la couche reste polycristalline et ne pre´sente aucun signe
d’agglome´ration. Nous discuterons de ces enthalpies endothermiques plus en de´tails en
section 5.5.5.
Quelques mots peuvent eˆtre dits sur les incertitudes indique´es. Elles proviennent de
plusieurs facteurs. Il y a l’e´paisseur de la couche connue a` ±0.5 nm, et dont le profil late´ral
de de´poˆt n’est pas bien de´fini (voir section 5.2.4). L’impact augmente pour les couches plus
fines. Il y a aussi la pre´sence e´ventuelle de courts-circuits. Nous avons estime´ en section
4.4 que la mesure d’enthalpie de formation peut varier de 5 %. En outre, pour certaines
mesures, par exemple 6.0 nm sur c-Si par pulve´risation, le pic endothermique n’est pas
complet. La valeur calcule´e est donc le´ge`rement infe´rieure a` ce qu’elle devrait eˆtre.
Quantitativement, il est difficile de produire une analyse pre´cise a` partir de ces va-
leurs d’enthalpie mesure´es. En revanche, qualitativement, il ressort que les enthalpies de
formation des re´actions exothermiques sont plus e´leve´es que dans la litte´rature. Nous
n’observons pas de re´elle de´croissance des valeurs d’enthalpie en fonction de l’e´paisseur
de Ni mais inversement une tendance a` l’augmentation. Dans le cas de 1.0 nm sur a-Si,
de´pose´ par e-beam, nous avons parle´ d’un plateau de´butant a` 180 ◦C. Si on inte`gre ce
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Figure 5.6 – (a) E´volution de la tempe´rature en fonction du temps d’un calorime`tre
c-Si avec 9.2 nm de Ni (e´ch. C6, similaire a` la re´action sur l’e´ch. C7). (b) Taux de
refroidissement en fonction du temps.
signal jusqu’au de´but du pic exothermique a` 400 ◦C, et qu’on le retranche a` l’enthalpie
totale, on trouve ∆Hf = 109.1 kJ/mol de Ni, soit approximativement la valeur de forma-
tion pour le NiSi2 a` partir du a-Si. Le plateau pre´ce´dent la re´action de siliciuration semble
ainsi eˆtre relie´ a` la relaxation d’une phase amorphe, a-NiSi ou a-Si. Le calorime`tre ayant
e´te´ recuit jusqu’a` 650 ◦C avant le de´poˆt, le a-Si devrait eˆtre relaxe´.
5.3.3 Allure de la trempe
Comme nous l’avons vu pre´ce´demment, les valeurs d’enthalpie ne sont que partielle-
ment en accord avec ce qui est attendu. De la Figure 4.1 (d), 9.3 nm de Ni sur c-Si (e´ch.
C7), on se rappelle que la re´action se poursuit le´ge`rement lors de la 2e impulsion. La
chaleur relaˆche´e est de l’ordre de 5 % de celle relaˆche´e lors de la 1re impulsion. E´galement,
a` la Figure 5.5 (a), pour 6.8 nm de Ni, on voit que la re´action n’est pas acheve´e en fin
de 1re impulsion. Une question le´gitime est de savoir si la re´action se poursuit pendant
les premiers instants du refroidissement qui suit le balayage en tempe´rature, et combien
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d’information perd-on sur l’enthalpie totale ?
La nanocalorime´trie e´tant peu efficace pendant le refroidissement, ge´ne´ralement, nous
ne proce´dons pas a` l’acquisition de mesures lors de cette pe´riode. Ne´anmoins, nous avons
modifie´ le circuit d’acquisition afin d’enregistrer une mesure en continue jusqu’a` 0.6 s
dans la foule´e de l’impulsion. La modification consiste a` laisser circuler un courant dans
le calorime`tre apre`s l’impulsion. Le courant doit eˆtre suffisamment e´leve´ pour limiter le
bruit dans la mesure mais suffisamment faible pour ne pas trop alte´rer le refroidissement.
La Figure 5.6 (a) pre´sente, en fonction du temps, l’e´volution de la tempe´rature du
calorime`tre Ech pour 9.2 nm de Ni sur c-Si (e´ch. C6). La re´action de C6 est similaire a` la
re´action sur l’e´chantillon C7 (9.3 nm). On regarde la mesure pour la ligne de base (LB),
sans Ni, et la 1re impulsion avec le de´poˆt de Ni. Le chauffage dure 10 ms, tandis que le
refroidissement 600 ms. Le graphique ne montre que les 100 premie`res millisecondes. On
observe un pic e´troit, apre`s le chauffage, cause´ par la diffe´rence de potentiel applique´ au
calorime`tre lors de la transition vers le refroidissement. Ce pic est moins important pour
la LB. A` la transition, la tempe´rature pour la LB est d’environ 780 ◦C, et de 670 ◦C pour
la 1re impulsion. La diffe´rence provient en grande partie de l’effet des courts-circuits. Puis
les tempe´ratures de´croissent exponentiellement jusqu’a` la tempe´rature ambiante, ne´ces-
sitant de 0.6 a` 0.7 s. Au cours de la premie`re milliseconde, la chute de tempe´rature est
approximativement de 20 ◦C pour la LB et 30 ◦C pour la 1re impulsion.
En Figure 5.6 (b) sont repre´sente´s les taux de refroidissement en fonction du temps
pour la LB, la 1re et la 2e impulsion. Les taux e´tant divergents juste apre`s la transition,
les courbes n’ont e´te´ trace´es qu’a` partir de 1 ms suivant la fin de l’impulsion. Comme
on le constate, a` partir de 1 ms, le refroidissement devient moins intense pour la 1re im-
pulsion (-8 K/ms) que pour la LB (-16 K/ms). Ceci n’est vraisemblablement pas cause´
par la poursuite de la re´action. D’abord parce que le ralentissement du refroidissement
se poursuit jusqu’a` 45 ms. La tempe´rature est alors de 440 ◦C, il n’y a plus de processus
a` activer. Ensuite, parce que le taux de chauffage de la 2e impulsion, trace´ en vert, est
identique a` celui de la 1re impulsion, confirmant qu’il n’y a pas de lien avec la formation
de phase. Par contre, ce signal correspond assez bien a` la de´sactivation des porteurs de
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charge et donc a` l’atte´nuation des courts-circuits.
Ces mesures ne permettent pas de de´terminer si la re´action se poursuit pendant les pre-
miers instants du refroidissement. Malgre´ tout, si elle se poursuit, nous supposons qu’elle
a un impact limite´ sur l’enthalpie de formation, vu le refroidissement initial a` 20 K/ms.
En revanche, l’impact ne sera pas faible si on a recours a` une se´rie d’impulsions pour
comple´ter une formation de phase interrompue en de´but de croissance, par exemple, celle
du NiSi2 de l’expe´rience C7. De cette observation, nous comprenons que ces ultra-hauts
taux de chauffage ont un impact sur l’ache`vement de la formation de phase, puisqu’ils
limitent le temps de recuit et donc la diffusion des composants.
En aparte´, profitons de la Figure 5.6 (b) pour remarquer, dans le signal, la pre´sence de
l’e´paulement, en tant que processus re´versible, sous la forme d’une le´ge`re bosse inverse´e,
a` environ 0.075 s, c’est-a`-dire 320 ◦C (voir la section 4.3.2).
5.3.4 Re´sume´
Dans la section 5.3, nous avons examine´ les flux de chaleur, les mesures d’enthalpie et
l’allure des premiers instants de la trempe en fin de balayage. Nos principales observations
sont les suivantes :
• la transformation de phase, exothermique, se produit en 1 ou 2 e´tapes. Pour les
couches les plus fines, 1 nm et moins, 1 seule e´tape est observe´e ;
• sur c-Si, les recuits se terminent syste´matiquement par un processus
endothermique. Les mesures d’enthalpie sugge`rent une fusion partielle du NiSi
ou du NiSi2. Les pics endothermiques s’e´largissent et se de´calent vers les hautes
tempe´ratures suivant la diminution de l’e´paisseur de Ni ;
• les enthalpies de formation sont globalement plus e´leve´es que les enthal-
pies rapporte´es dans la litte´rature ;
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• la re´action est suppose´e eˆtre faible de`s les premiers instants du refroidissement. Mais
les taux de chauffage, ultra-hauts, ont un impact sur l’ache`vement de la
formation de phase.
5.4 Caracte´risation de phase
Dans les sections pre´ce´dentes, nous avons caracte´rise´ les de´poˆts par RBS, ERD-TOF et
TEM afin d’avoir une ide´e des conditions initiales. Nous avons aussi examine´ les e´changes
d’e´nergie pendant la formation de siliciures de Ni, a` l’aide de la nanocalorime´trie, sans
pouvoir formellement identifier les phases sur la seule base de cette information. Dans
la section qui suit, nous pre´sentons la caracte´risation structurale et en composition de
ces phases, re´alise´es ex situ sur calorime`tre ou sur e´chantillon de controˆle, et qui nous
permettra d’identifier avec certitude la se´quence de formation. Les techniques suivantes
ont e´te´ employe´es : TEM, EDS, PEELS, RBS, XRD en mode balayage et en mode figure
de poˆles, mesure de re´sistance de surface et SEM.
5.4.1 TEM sur nanocalorime`tre
Des analyses par microscopie e´lectronique en transmission (TEM), en section transver-
sale, ont e´te´ produites sur des calorime`tres c-NC ou standards. La de´coupe des tranches
fines a` partir de calorime`tres a e´te´ faite par pulve´risation en utilisant un faisceau d’ions de
Ga focalise´s (FIB). Des images TEM, re´colte´es en haute re´solution, ont permis d’indexer
les phases cristallines a` l’aide de transforme´es de Fourier (FFT). Des mesures de spec-
troscopie dispersive en e´nergie (EDS) et de spectrome´trie d’e´lectrons de faible e´nergie a`
collection paralle`le (PEELS) ont e´te´ effectue´es afin de de´terminer les e´le´ments chimiques
contenus dans les diffe´rentes couches observe´es.
La Figure 5.7 pre´sente des images TEM en section transversale de la surface de calo-
rime`tres c-NC, de la se´rie C, donc de´pose´s par e-beam, a` diffe´rentes e´tapes du recuit. Le
profil du flux de chaleur pour chacun de ces e´chantillons est identique a` celui de 9.3 nm
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Figure 5.7 – Images TEM, en section transversale, de la surface d’un nanocalorime`tre a`
diffe´rentes e´tapes du recuit. En (a), pour 10.3 nm de Ni tels que de´pose´s. En (b), pour
8.9 nm apre`s une trempe a` 410 ◦C (T3 sur la Figure 5.5 (b)). En (c), pour 8.9 nm apre`s
une trempe a` 510 ◦C (T4 sur la Figure 5.5 (b)) et en (d) pour 9.2 nm apre`s une trempe a`
670 ◦C. En (e) et (f), les transforme´es de Fourier d’images en haute re´solution des re´gions
encadre´es des images (c) et (d).
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pre´sente´ aux Figures 5.5 (b). Les tempe´ratures de trempe (arreˆt de l’impulsion) vont
comme suit : (a) tel que de´pose´, (b) 410 ◦C (T3 sur la Figure 5.5 (b)), (c) 510 ◦C (T4 sur
la Figure 5.5 (b)) et (d) 670 ◦C, donc au-dela` de la courbe bleue sur la Figure 5.5 (b).
Les images (e) et (f) montrent les transforme´es de Fourier d’images en haute re´solution
des re´gions encadre´es en (c) et (d). L’Au, pre´sent au dessus de la surface, provient de la
pre´paration FIB.
En (a), le film de 10.3 nm de Ni est tel que de´pose´. Il s’agit de la meˆme image qu’en
Figure 5.4, et comme nous l’avions de´crit alors, ni la couche de Ni, ni la couche claire
de Si ne paraissent cristallines. Cet e´chantillon indique un me´lange Ni-Si de`s le de´poˆt et
corrobore les observations faites par ERD-TOF et RBS sur les e´chantillons de controˆle.
La raison d’un endommagement si grand sur les calorime`tres c-Si demeure non clarifie´e.
Nous avons choisi d’identifier ces couches par a-NiSi et a-Si.
En (b), l’e´paisseur initiale de Ni est de 8.9 nm et la tempe´rature de trempe est de
410 ◦C. Si on se re´fe`re a` la Figure 5.5 (b) et son encart, on se situe juste avant la fin
de la 1re e´tape de la re´action, sur la courbe bleue. L’image TEM montre que la couche
a-NiSi a cruˆ en e´paisseur au de´triment de la couche de a-Si, l’e´paisseur totale des deux
couches n’ayant pas change´ significativement. Il n’y a toujours aucune e´vidence de phase
cristalline. Dans le a-NiSi, des re´gions blanchaˆtres diffusent moins les e´lectrons. Elles sont
apparemment moins denses et te´moignent de l’inhomoge´ne´ite´ de la couche, mais nous
n’avons jamais e´te´ en mesure d’y repe´rer la moindre cristallinite´. A` ce stade de la re´ac-
tion, les images (a) et (b) nous sugge`rent la croissance d’une phase amorphe, controˆle´e
par l’inter-diffusion du Ni et du Si.
En (c), l’e´paisseur est aussi de 8.9 nm. La tempe´rature de trempe est de 510 ◦C. Sur
la courbe bleue de la Figure 5.5 (b), on se situe au de´but de la 2e e´tape de la re´action,
dans le front descendant du 2e pic exothermique. Plusieurs aspects ont change´s. D’abord,
on distingue un liseret blanc a` l’interface Au/a-NiSi. Il sugge`re la formation d’un oxyde
en surface, et par sa pre´sence, assure que la pre´paration FIB alte`re peu l’e´chantillon.
Ensuite, l’e´paisseur de la couche a-NiSi n’a pas vraiment change´e. Il n’y a toujours pas
de grain visible en son sein, bien qu’on ne puisse pas exclure le de´but de la germination.
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Par contre, la couche a-Si a laisse´ la place a` une couche de Si polycristallin dans laquelle
on distingue des grains, plus sombres, en forme de pyramide inverse´e a` l’interface avec
le a-NiSi. La transforme´e de Fourier (e) d’une image en haute re´solution, correspondant
a` la re´gion encadre´e par des tirets blancs dans l’image (c), re´ve`le les poˆles de diffraction
associe´s au substrat de Si suivant la direction [110]. Elle re´ve`le aussi, indique´s par des
fle`ches, d’autres plans de la famille (220) non aligne´s avec le substrat. Il s’agit soit de
poly-Si soit de NiSi2, leurs parame`tres de maille e´tant similaires. Aucune diffraction ne
sugge`re la pre´sence de Ni2Si ou de NiSi.
En (d), l’e´paisseur est de 9.2 nm et la tempe´rature de trempe est de 670 ◦C. On se
situe bien apre`s le pic endothermique. Pour cet e´chantillon, une 2e impulsion a e´te´ pro-
duite et une le´ge`re bosse exothermique est pre´sente vers 600 ◦C, indiquant que la re´action
s’est poursuivit faiblement. Premie`re constatation, la couche a-NiSi a laisse´ la place a`
une couche de NiSi cristallin. Son e´paisseur varie de 15.5 a` 23.5 nm. Pour 9.2 nm de Ni
initial, une e´paisseur moyenne de 20.2 nm de NiSi est attendue [7]. La longueur des grains
est de l’ordre de 80-100 nm. Leur forme, oblongue, indique qu’un phe´nome`ne de de´but
d’agglome´ration a bien eu lieu et que la couche s’est re´arrange´e. A` certains joints triples
substrat-grains, on aperc¸oit la pre´sence de pyramides inverse´es associe´es a` la formation de
NiSi2. Aussi, le Si a entie`rement recristallise´ de fac¸on e´pitaxiale a` partir du substrat. De
l’interface Au/NiSi, on constate que le liseret blanc s’est e´paissit, marquant la croissance
continue d’un oxyde en surface. La transforme´e de Fourier en (f) montre les diffractions
du c-Si et du NiSi se situant dans l’encadre´ FFT2. Le c-Si est bien monocristallin. Les
diffractions du NiSi sont indique´es en noir et le grain de NiSi pre´sente une orientation
[1-11] sur l’image.
A` partir de l’e´chantillon pre´sente´ en Figure 5.7 (d), nous avons proce´de´ a` une analyse
par spectroscopie des rayons X en dispersion d’e´nergie (EDS) des diffe´rents composants
afin d’appuyer l’analyse TEM. Un cercle blanc a e´te´ trace´ sur un grain de NiSi afin d’in-
diquer grossie`rement la taille de la sonde e´lectronique. La Figure 5.8 montre les spectres
EDS correspondant a` chacun des composants vise´s. Le 1er spectre est tire´ de la mesure
vis-a`-vis du substrat de Si. On trouve les raies Kα du Si a` gauche et les raies Kα et Kβ du
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Figure 5.8 – A` gauche, spectres EDS a` partir de l’e´chantillon pre´sente´ en Figure 5.7 (d),
9.2 nm de Ni sur c-Si recuits a` 670 ◦C. A` droite, positions des sondes pour la mesure des
spectres EDS.
Cu a` droite. Ces dernie`res proviennent du porte e´chantillon.
Pour le 2e spectre, la sonde visait le grain en forme de pyramide inverse´e au triple
joint substrat-grains. Le spectre est caracte´ristique de la composition du disiliciure, tel
que mesure´ sur d’autres e´chantillons ou` le NiSi2 a e´te´ indexe´ par FFT. En clair, le pic du
Si a diminue´ par rapport au pic plasmon a` l’extreˆme gauche et aux pics de Cu a` droite.
Les raies du Ni, Lα a` gauche et Kα a` droite, sont de´sormais visibles.
Le 3e spectre est tire´ d’un grain de NiSi. Le Si diminue d’autant plus compare´ au Cu
et au pic plasmon. Les pics du Ni, quant a` eux, augmentent, attestant d’un enrichissement
du compose´ en Ni. La raie Kβ du Ni est maintenant visible a` droite de la raie Kα du Cu.
Du dernier spectre, en bas, on tente d’analyser le liseret blanc a` l’interface Au/NiSi.
On note la pre´sence des raies de l’Au, du Ni, du Si ainsi qu’une raie d’O a` basse e´ner-
gie. La sonde e´tant plus large que la couche elle-meˆme, il est impossible d’e´viter l’Au
de surface ainsi que le NiSi. Or, en EDS, a` moins de comparer ses mesures avec celles
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Figure 5.9 – Image TEM de la surface d’un calorime`tres c-NC, apre`s la re´action de
6.8 nm de Ni (re´action en ligne bleue, Figure 5.5 (a)). Le taux de chauffage est 102.5 kK/s
et la tempe´rature maximale est 810 ◦C.
d’e´chantillons standardise´s, il est difficile de tirer quelques conclusions quantitatives que
ce soit. Cependant, tout en restant prudent, on peut comparer les pics du Si et du Ni
aux pics du Cu dont l’intensite´ devrait rester constante pour un de´placement limite´ de
la sonde sur l’e´chantillon. On constate alors que les intensite´s des pics de Si et de Ni ont
diminue´, celle du Ni en un peu plus grande proportion. Cette observation sugge`re que le
liseret blanc est enrichi en O et appauvri en Si et Ni, mais un peu plus appauvri en Ni.
La meilleure hypothe`se est donc celle du SiO2. Si la couche avait e´te´ du NiO, elle serait
plus beaucoup plus appauvri en Si et moins en Ni.
Les trois images suivantes, Figures 5.9 a` 5.11, montrent les re´sultats de re´action de
diffe´rentes e´paisseurs de Ni sur Si(100), de´pose´es par pulve´risation magne´tron sur des
calorime`tres c-NC de la se´rie M. La pre´paration des e´chantillons s’est faite a` l’aide de Pt
e´lectro-de´pose´ et pulve´risation FIB.
La Figure 5.9 montre le re´sultat pour 6.8 nm de Ni, avec un taux de chauffage de
102.5 kK/s et une tempe´rature de 810 ◦C. Le flux de chaleur est visualise´ par la courbe
bleue a` la Figure 5.5 (a). Le siliciure final est le NiSi2. Il est de´termine´ par FFT d’une
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Figure 5.10 – Image TEM de la surface d’un calorime`tre c-NC (e´ch. M4), apre`s re´action
de 5.5 nm de Ni. La tempe´rature de trempe est 500 ◦C (e´quivalent au point T1 sur la
Figure 5.5 (a)). Le taux de chauffage est de 195 kK/s.
re´gion sombre de la Figure 5.9. Par comparaison avec une re´gion claire du substrat, on
constate qu’il est e´pitaxial au Si sous-jacent. Et tel que montre´ sur l’image, on voit que
son e´paisseur n’est pas homoge`ne, le Si apparaˆıt en surface a` certains endroits. L’e´paisseur
moyenne, de 24.5 nm, est en accord avec les 6.8 nm de Ni initialement de´pose´s. Comme
pour l’e´chantillon de la Figure 5.7 (d) a` plus haute tempe´rature, une couche claire est
pre´sente en surface, sugge´rant la` aussi la formation d’un oxyde.
Sur la Figure 5.10, l’e´paisseur initiale de l’e´chantillon M4 est de 5.5 nm, le taux de
chauffage de 195.0 kK/s et la tempe´rature maximale ne de´passe pas 500 ◦C. Le flux de
chaleur de cet e´chantillon n’est pas trace´ sur la Figure 5.5 mais est e´quivalent a` la courbe en
tirets verts pour 6.0 nm en Figure 5.5 (a). On se trouve donc au de´but du front descendant
du pic exothermique. Sur l’image TEM, on distingue la couche sombre de Ni et le Si dans
la moitie´ infe´rieure de l’image. Entre les deux, on observe une couche blanchaˆtre sugge´rant
une re´gion de faible diffraction, possiblement amorphe. En dessous de la ligne en tirets,
le Si est parfaitement cristallin, par FFT, on voit les principaux pics associe´s aux familles
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Figure 5.11 – Image TEM de la surface d’un calorime`tre c-NC, apre`s re´action de 3.5 nm
de Ni. La tempe´rature de trempe est 930 ◦C (re´action en tirets noirs, Figure 5.5 (a)). Le
taux de chauffage est de 113 kK/s.
de plans (111), (200) et (220). Au-dessus de la ligne, par contre, on ne remarque plus
d’ordre dans les plans, si ce n’est quelques lignes obliques dans le prolongement des plans
(111). Cette partie du Si, d’une dizaine de nanome`tres, paraˆıt se´ve`rement endommage´e.
Si on compare cet e´chantillon avec l’e´chantillon de 8.9 nm de´pose´ par e-beam et recuit a`
49.8 kK/s jusqu’a` 510 ◦C (Figure 5.7) (c), on constate que l’avancement de la re´action
est moindre. Ici, la couche de Ni initiale semble encore visible, alors que pour le de´poˆt
e-beam, elle paraˆıt comple`tement me´lange´e avec le Si. La calorime´trie va e´galement dans
ce sens. Lorsque de´pose´e par e-beam, la couche de Ni paraˆıt avoir acheve´ une premie`re
e´tape de re´action tandis que par magne´tron, on se situe au de´but du pic exothermique.
Nous supposons que le taux d’impurete´, plus e´leve´ pour les de´poˆts par pulve´risation, est
a` l’origine de ce changement de comportement.
En Figure 5.11, il s’agit de 3.5 nm de Ni chauffe´ a` 113 kK/s jusqu’a` 930 ◦C. Cette
image fait re´fe´rence a` la courbe en tirets noirs a` la Figure 5.5 (a). A` cette tempe´rature, la
phase finale est NiSi2. Comme pour les deux e´chantillons pre´ce´dents, une couche de SiO2
est suppose´e pre´sente en surface. Le Si paraˆıt cristallin partout. Il ne semble plus y avoir
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Figure 5.12 – Image TEM de la surface d’un calorime`tres apre`s re´action de 3.5 nm de
Ni sur a-Si (re´action en pointille´es rouges, Figure 5.5 (c)). La tempe´rature finale est de
650 ◦C et le taux de chauffage de 82.2 kK/s. A` droite, la transforme´e de Fourier de la
re´gion encadre´e en tirets.
de re´gion endommage´e.
La Figure 5.12 pre´sente une image TEM de la re´action de 3.5 nm de Ni avec 30 nm
de Si amorphe. La tempe´rature maximale atteinte est 650 ◦C et le taux de chauffage, a`
200 ◦C, vaut 82.2 kK/s. Au bas de l’image, on distingue la membrane amorphe de SiNx.
Au-dessus, une partie de la couche de a-Si n’a pas re´agit, puis, on trouve la couche de
siliciure et, en surface, un liseret clair associe´ a` l’oxydation. La transforme´e de Fourier,
exe´cute´e sur une image haute re´solution de la re´gion encadre´e par des tirets, indique la
pre´sence de NiSi2, caracte´rise´ par les familles de plans (111) et (200). Aucun autre compose´
n’est identifie´. La couche est clairement polycristalline. Les grains sont se´pare´s par des
zones semblant amorphes. Malgre´ la rugosite´ d’interface siliciure/a-Si, le siliciure paraˆıt
homoge`ne en e´paisseur d’un endroit a` l’autre de l’e´chantillon. Il mesure 16±3 nm. Cette
valeur est sensiblement plus e´leve´e que ce que donnerait 3.5 nm sur Si(100), soit environ
12.6 nm. Aucun signe d’agglome´ration n’est releve´ pour 650 ◦C. Le a-Si, en absence de
substrat cristallin, n’a toujours pas recristallise´. Ces observations font penser que le Ni
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et le Si ont d’abord subit une e´tape de me´lange, controˆle´e par la diffusion, avant que les
grains de NiSi2 ne germent, et croissent, par endroit. Ces deux e´tapes correspondraient,
respectivement, aux deux pics exothermiques vus par calorime´trie.
Pour re´sumer cette section d’analyse TEM, il ressort d’abord qu’on ne forme presque
exclusivement que du NiSi2. Une exception apparaˆıt pour les couches plus e´paisses, d’en-
viron 9 nm, de´pose´es par e´vaporation e-beam. Aucune indication ne re´ve`le la pre´sence
de phases riches en Ni. Plusieurs indications sugge`rent un me´lange amorphe pre´ce´dant la
formation d’une phase cristalline. Aussi, pour les e´chantillons c-NC des se´ries C et M,
le Si apparaˆıt endommage´ sur une dizaine de nanome`tres sous l’interface Ni/Si. Le recuit
entraˆıne, a` la surface de l’e´chantillon, la formation de ce qu’on suppose eˆtre du SiO2.
5.4.2 RBS sur c-NC
L’image TEM de la Figure 5.10 expose l’e´chantillon M4 en de´but de re´action (la trempe
est e´quivalente au point T1 sur la Figure 5.5 (a)). Bien que recuit a` 500 ◦C, la couche de
Ni, de´pose´e par pulve´risation, est encore visible sur l’image TEM, et un phe´nome`ne de
diffusion est observe´ dans le Si. Cet e´chantillon, typiquement, ne montre qu’un seul pic
exothermique lors de la re´action. Afin d’avoir une ide´e de la composition de l’e´chantillon
en fonction de la profondeur et de la tempe´rature, nous avons fait des mesures RBS sur
deux calorime`tres c-NC, avec environ 5.3 nm de Ni, et ayant subit chacun une trempe
dans les meˆmes conditions que l’e´chantillon M4 de la Figure 5.10. La premie`re trempe
a e´te´ effectue´e a` 500 ◦C (e´quivalent a` T1 sur la Figure 5.5 (a)), la deuxie`me trempe a`
620 ◦C (e´quivalent a` T2 sur la Figure 5.5 (a)). Les signaux calorime´triques indiquent que
dans le 1er cas on se situe au commencement du pic exothermique, alors que dans le 2e,
a` 620 ◦C, on se situe juste apre`s le pic exothermique, au de´but du pic endothermique.
Pour les mesures RBS, une fente de laiton a e´te´ utilise´e (voir la section 3.8.1). L’e´nergie
du faisceau d’He+ e´tait de 617 keV.
La Figure 5.13 pre´sente les re´sultats. La ligne rouge montre la composition du calo-
rime`tre a` 500 ◦C. A` droite, on distingue le signal associe´ au Ni et a` gauche celui du Si.
Notons, au passage, que l’envole´e du signal a` basse e´nergie est cause´e par 2 a` 3 % de Pt qui
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Figure 5.13 – Spectres de re´trodiffusion Rutherford d’environ 5.3 nm de Ni sur c-NC
apre`s recuit a` 500 ◦C (e´ch. e´quivalent au point T1 sur la Figure 5.5 (a)) et 620 ◦C
(e´quivalent au point T2).
ont diffuse´s a` travers la membrane de nitrure jusqu’au c-Si. L’analyse SIMNRA sugge`re
une couche de Ni d’e´paisseur 48×1015 at/cm2 (∼5.25 nm) avec 30×1015 at/cm2 (∼3.3 nm)
de rugosite´ (SIMNRA). E´tant donne´e que l’image TEM (Figure 5.10) ne montre pas de
rugosite´ significative, nous concluons a` un me´lange des composants. La courbe en tirets
bleus re´ve`le l’e´tat du calorime`tre a` 620 ◦C. Ici, l’analyse sugge`re une couche de NiSi d’en-
viron 96×1015 at/cm2 (∼11.6 nm) avec 70×1015 at/cm2 (∼8.5 nm) de rugosite´. Ici, la
rugosite´ est, sans doute, attribuable au re´arrangement de la couche ainsi qu’au de´but de
formation de la phase NiSi2, plutoˆt qu’a` un me´lange des composants. La courbe en tirets
pointille´s noirs simule un spectre RBS pour une composition NiSi2. En examinant le pic
de Ni et le front montant du signal de Si, on peut exclure la formation comple`te de cette
phase riche en Si. Le principal pic exothermique indiquerait donc la formation de NiSi.
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5.4.3 XRD balaye´e en tempe´rature sur e´chantillons de controˆle
En utilisant la XRD balaye´e en tempe´rature, nous avions deux objectifs. Le premier
e´tait d’estimer la qualite´ de nos de´poˆts en ve´rifiant la se´quence de formation avec une
technique bien connue. Le deuxie`me e´tait de comparer les re´actions obtenues par nanoca-
lorime´trie a` 105 K/s avec les re´actions obtenues a` faible taux de chauffage (3 K/s). Pour
ce faire, nous avons recuit nos e´chantillons de controˆle a` 3 K/s, tout en suivant la re´action
par diffraction des rayons X (voir la section 3.7.2 pour la technique).
La Figure 5.14 pre´sente les spectres XRD de la re´action avec diffe´rentes e´paisseurs
de Ni, comprises entre 3 et 10.6 nm, sur Si(100). L’ensemble des de´poˆts a e´te´ re´alise´ par
pulve´risation, excepte´ en (a) ou` c’est l’e´vaporation e-beam qui a e´te´ utilise´e. Pour l’in-
dexation des pics de diffraction nous avons utilise´ les cartes JCPDS (voir annexe A.3 page
147). L’image (a) montre une se´quence habituelle de formation de phase pour 10 nm de
Ni sur Si(100) (voir la section 2.3). Au de´but, on distingue le Ni par la pre´sence du pic
associe´s aux plans (111). Ensuite, on observe la formation de la phase Ni2Si vers 220
◦C,
l’apparition de la phase θ vers 300 ◦C et le retour du Ni2Si conjointement a` la formation
du NiSi vers 350 ◦C. L’image (c), avec 8 nm de Ni de´pose´ par pulve´risation, nous montre
e´galement une se´quence de formation telle que attendue. Pre´sence du Ni, apparition de
la phase θ vers 320 ◦C suivie de la formation du NiSi vers 350 ◦C. Bien que la phase
Ni2Si ne soit pas visible, on suppose sa pre´sence e´tant donne´ que la phase θ he´rite de sa
texture [49].
Pour des e´paisseurs similaires, 10 et 8 nm, les spectres (b) et (d) (Figure 5.14) montrent
une autre se´quence de formation. Dans les deux cas, le Ni, visible par ses plans (111) et
(200), disparaˆıt a` plus haute tempe´rature, entre 350 et 420 ◦C. C’est plus de 100 ◦C
par rapport a` ce qui est observe´ habituellement. Les phases Ni2Si, θ et NiSi ne sont pas
observe´es. En revanche, la phase Ni3Si2 semble apparaˆıtre. Elle est visible par ses plans
(600), (313), (512) et (242) (voir les cartes JCPDS en annexe A.3). A` 750 ◦C, nous sup-
posons qu’elle se transforme en NiSi2, avec une croissance e´pitaxiale sur le Si(100), donc
non visible dans la configuration d’acquisition employe´e. En effet, l’e´chantillon est incline´
de quelques degre´s afin d’e´viter les diffractions importantes des plans (200) du Si, et qui
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Figure 5.14 – Diffractions des rayons X de la re´action de Ni sur Si(100), a` diffe´rentes
e´paisseurs, et trace´es en fonction de l’angle de diffraction 2θ et de la tempe´rature. Les
e´paisseurs sur ces e´chantillons de controˆle varient de 3 a` 10.6 nm. Le de´poˆt (a) est obtenu
par e´vaporation e-beam, les de´poˆts (b) a` (f), par pulve´risation magne´tron. A` gauche,
on observe la se´quence de formation habituelle. A` droite, la se´quence semble alte´re´e,
probablement par la pre´sence d’impurete´s (voir texte).
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viendraient saturer le de´tecteur. Ce qui est soupc¸onne´ ici pour ces se´quences de forma-
tion, c’est un taux d’impurete´ trop e´leve´, en l’occurrence de l’oxyge`ne, a forme´ du SiO2 a`
l’interface Ni/Si et a conside´rablement entrave´ la re´action a` basse tempe´rature.
En (e) et (f), pour 4.5 et 3 nm de Ni respectivement, on distingue vaguement le Ni
pour 4.5 nm, voire pas du tout pour 3 nm. En (e), le Ni semble disparaˆıtre un peu avant
400 ◦C. Aucune formation de siliciure n’est re´ve´le´e. Ce re´sultat est similaire a` ce qui a
de´ja` e´te´ observe´ pour des couches de 4 nm et moins [50], et rappelle la notion d’e´paisseur
critique de la couche de Ni, en dessous de laquelle les phases riches Ni2Si et θ ne sont plus
observe´es [42, 95, 100]. Pour 3 nm, en (f), on observe cependant deux pics, qui croissent
a` partir de 500 ◦C. Nous les associons a` la formation de Ni3Si, dont les familles de plans
(111) et (200) diffractent a` 2θ = 52.8◦ et 61.8◦ respectivement (voir cartes JCPDS, annexe
A.3). La` encore, on soupc¸onne une mauvaise qualite´ du de´poˆt, avec trop d’impurete´s.
Ces mesures XRD nous ont permis de constater qu’une partie des de´poˆts n’e´tait
pas assez propre. Comme nous l’avons vu a` la section 5.2, les de´poˆts par pulve´risation
contiennent entre 4 et 8 % d’oxyge`ne, d’azote ou de carbone, aboutissant au changement
de se´quence de formation pour les plus contamine´s. Rappelons, toutefois, que les mesures
de nanocalorime´trie sont faites, in situ, juste apre`s le de´poˆt de pulve´risation. La surface
du calorime`tre est certainement moins contamine´e que l’e´chantillon de controˆle qui, lui, a
e´te´ caracte´rise´ ex situ.
Quoi qu’il en soit, le re´sultat important de ces mesures XRD est que la se´quence habi-
tuelle est reproduite pour certains e´chantillons. On peut ainsi comparer cette se´quence de
formation, a` 3 K/s, avec la se´quence produite pendant un recuit a` 105 K/s. Nous verrons
que la se´quence est modifie´e.
5.4.4 Mesures de re´sistance sur e´chantillons de controˆle
La Figure 5.15 (a) pre´sente les re´sistances de surface des e´chantillons de controˆle ana-
lyse´s en Figure 5.14 (a,b,c et f) et trace´es en fonction de la tempe´rature de recuit. Les
e´paisseurs de Ni vont de 10.6 nm par e-beam a` 3 nm par pulve´risation. Le taux de chauf-
fage est de 3 ◦C/s. La Figure 5.15 (b) montre la de´rive´e de la re´sistance de surface en
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Figure 5.15 – (a) Re´sistance de surface en fonction de la tempe´rature de recuit pour des
e´chantillons de controˆle avec diffe´rentes e´paisseurs de Ni. Le substrat est du Si(100) et le
taux de chauffage est de 3 ◦C/s. En (b), la variation de la re´sistance en fonction de T tout
au long du recuit. Les courbes ont e´te´ de´cale´es pour plus de clarte´.
fonction de la tempe´rature. Les courbes ont e´te´ de´cale´es afin de gagner en clarte´.
Si on examine l’allure de la courbe pour 10.6 nm en (a) on retrouve ce qui est ge´-
ne´ralement observe´ au de´but du recuit : une augmentation de la re´sistance suivie d’une
de´croissance vers 200 ◦C marquant la formation des phases riches en Ni [42, 43, 50]. En-
suite, vers 350 ◦C, la nouvelle pente de de´croissance re´ve`le la formation du NiSi, la phase
de plus basse re´sistivite´ (10.5-18 µΩ · cm [7]). Ces e´tapes de formation sont aussi bien
visibles en (b) sous la forme des deux pics dans la de´rive´e de la re´sistance par rapport a` la
tempe´rature. Pourtant, une diffe´rence majeure est observe´e. L’agglome´ration du NiSi ne
se produit pas entre 550 et 650 ◦C, la` ou` on la voit ge´ne´ralement pour des couches e´paisses,
supe´rieures a` 4-5 nm [42, 43] (voir la Figure 2.5 page 15). Dans nos mesures, aucun des
e´chantillons ne semble subir une telle agglome´ration. Le comportement observe´ est donc
inattendu pour 10.6, 10 et 8 nm. Ne´anmoins, nous verrons plus loin (section 5.4.6) que
sur les calorime`tres on constate clairement par SEM une agglome´ration, qui semble plus
importante pour les plus grandes e´paisseurs.
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Sur la Figure 5.15 (b), nous avons trace´ des lignes (en tirets) vis-a`-vis des deux pics de
formation des phases riches et du NiSi afin de suivre leurs positions en fonction de la tem-
pe´rature et de l’e´paisseur de Ni. Le 1er pic pour 3 nm n’est pas repre´sentatif e´tant donne´
le comportement de la re´sistance jusqu’a` 250 ◦C. Quoi qu’il en soit, deux aspects attirent
notre attention. En premier lieu, les pics s’e´largissent avec la diminution de l’e´paisseur de
Ni. Les changements de phases s’e´talent donc plus en fonction de la tempe´rature, indi-
quant un ralentissement dans la cine´tique de formation. Ensuite, en se guidant des lignes
en tirets, on semble remarquer un de´calage du 2es pic vers les hautes tempe´ratures quand
l’e´paisseur diminue, excepte´ pour 10 nm par pulve´risation (tirets verts). Cette constata-
tion sugge`re que la formation de NiSi est de plus en plus lente.
5.4.5 XRD en mode figure de poˆles sur c-NC
Un sche´ma du montage est repre´sente´ a` la Figure 5.16 (a). Le faisceau incident et
le de´tecteur sont respectivement place´s aux angles θ et 2θ. L’e´chantillon est dispose´ sur
un goniome`tre qui est amene´ a` pivoter de 0 a` 90◦ suivant les angles Ψ et Φ. Par la
suite, une figure de poˆles est reconstitue´e pour chaque distance interplanaire d, c’est-
a`-dire pour chaque angle 2θ mesure´. Sur la Figure 5.16 (b), on distingue les poˆles de
diffraction appartenant aux plans (220) du Si, pour d = 1.92 A˚, tels que mesure´s sur un
nanocalorime`tre avec 8 nm de Ni (e´ch. M7, e´quivalent a` T3 sur la courbe bleue a` la Figure
5.5 (b)), de´pose´ par pulve´risation, et ayant subit une recuit jusqu’a` 420 ◦C, a` 82 kK/s. A`
titre de comparaison, l’e´chantillon de controˆle qui lui est associe´ est pre´sente´ a` la Figure
5.14 (c), ou` il a e´te´ recuit a` 3 K/s pendant une mesure XRD balaye´e en tempe´rature.
La Figure 5.17 pre´sente une vue d’ensemble des diffractions de l’e´chantillon, trace´es
en fonction de l’angle d’inclinaison Ψ et de d. L’image est reconstruite a` partir des figures
de poˆles apre`s inte´gration du signal suivant l’axe de rotation Φ. Les diffractions associe´es
au substrat de Si sont visibles a` d = 1.65 A˚ et Ψ = 73◦ (311)(131) ou Ψ = 25◦ (113), a`
d = 1.92 A˚ et Ψ = 45◦ (220) puis a` d = 3.13 A˚ et Ψ = 56◦ (111) (voir en annexe A.3).
Ces diffractions, localise´es, te´moignent de la texture e´pitaxiale du Si. Celles associe´es au
Ni, d = 1.77 A˚ (200) et d = 2.04 A˚ (111), sont pre´sentes pour tout Ψ, signifiant une
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Figure 5.16 – (a) Sche´ma de principe du montage de diffraction des rayons X en mode
figure de poˆles. Le de´tecteur est place´ a` θ-2θ du faisceau incident. L’e´chantillon pivote
suivant Ψ et Φ. (b) Figure de poˆle re´sultante de la mesure de 8 nm de Ni sur c-NC (e´ch.
M7). Les 4 poˆles appartiennent aux plans (220) du Si, d = 1.92 A˚. Adapte´e de la Fig. 2
de [55].
texture polycristalline. La courbe sombre qui s’e´tale le long de d entre 26 et 28◦ en Ψ est
un artefact du de´tecteur, de meˆme que l’augmentation d’intensite´ pour les Ψ e´leve´s. A`
d = 3.5 A˚, on note une bande de diffraction, de´signe´e par NixSiy. Sa largeur sugge`re une
large variation de d, soit du fait de petits grains ou de pre´sence de beaucoup de dommages.
De sa pre´sence pour tout Ψ on pourrait identifier une relation avec la diffraction du Ni. La
distance inter-planaire d = 3.51 A˚ correspond a` celle des plans (100) du Ni. Cependant,
ceux-ci ne diffractent pas d’habitude a` cause du facteur de structure. Ils ne devraient
donc pas eˆtre visibles. Se peut-il que le me´lange avec le Si fasse ressortir certains de ces
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Figure 5.17 – Diffraction des rayons X en fonction de l’angle d’inclinaison Ψ et de la
distance interplanaire d (voir la Figure 5.16) sur un e´chantillon de 8 nm de Ni sur Si(100)
apre`s une trempe a` 420 ◦C (e´ch. M7). Suite a` la mesure en mode figure de poˆles, le signal
est inte´gre´ suivant l’axe de rotation Φ.
plans ? Une autre possibilite´ viendrait de la phase Ni3Si dont les plans (100) diffractent a`
d = 3.5 A˚. Dans ce cas, nous devrions aussi voir les plans (110) former une ligne verticale
a` d = 2.48 A˚, ce qui n’est pas le cas. On peut donc e´liminer la pre´sence de Ni3Si.
De ce graphique nous n’observons pas d’autre phase. Le NiSi2, cubique, ayant un
parame`tre de maille similaire a` celui du Si, pourrait e´ventuellement causer les diffractions
preˆte´es au Si. Cependant, les plans (220) ne semblent pas diffracter autant que les plans
(111), ce qui serait attendu avec du Si et non avec du NiSi2 (voir l’annexe A.3 page 147).
De plus, e´tant donne´ la tempe´rature de trempe, 420 ◦C, et la pre´sence de Ni re´siduel, il
est fort probable que le NiSi2 n’est pu croˆıtre en quantite´ significative.
Quoi qu’il en soit, une observation attentive de chaque figure de poˆles (pour chaque
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Figure 5.18 – Figures de poˆles mesure´es pour d = 2.51 et 2.79 A˚ apre`s la re´action de
8 nm de Ni sur Si(100) lors d’une trempe a` 420 ◦C.
d), nous a permis de repe´rer la pre´sence d’une autre phase (voir Figure 5.18). En effet,
a` la Figure 5.17, nous avions inte´gre´ le signal suivant l’axe de rotation Φ, et certaines
diffractions, si elles sont faibles, peuvent disparaˆıtre dans la sommation du signal. Ici, on
distingue clairement des poˆles de diffraction pour d = 2.51 et 2.79 A˚. Bien que nous n’ayons
pas re´ussi a` indexer ade´quatement cette phase, ces diffractions sugge`rent la pre´sence de
NiSi. Les poˆles correspondraient aux plans (111)(102) et (011) du monosiliciure. Aussi, la
phase est e´pitaxiale, et croˆıt vraisemblablement a` partir du c-Si, ce qui est compatible avec
le NiSi. En revanche, les phases riches en me´tal telles que Ni2Si ou θ devraient pre´senter
des textures de fibre [49], or aucune texture semblable n’est observe´e.
5.4.6 SEM sur c-NC
La Figure 5.19 montre la surface, apre`s re´action, de nanocalorime`tres tels que observe´s
par microscopie e´lectronique a` balayage (SEM). Les de´poˆts sont obtenus par pulve´risation
magne´tron et l’e´paisseur de Ni varie de 3.3 a` 16 nm. Aux fins de comparaison, les images
sont toutes a` la meˆme e´chelle. La tempe´rature maximale de recuit varie de 580 a` 930 ◦C.
En tenant compte des courts-circuits a` travers la membrane, on estime que l’erreur sur la
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Figure 5.19 – Microscopie e´lectronique a` balayage (SEM) de la surface de diffe´rents
nanocalorime`tres, pour des e´paisseurs de 3.3 a` 16 nm de Ni de´pose´ par pulve´risation. La
tempe´rature maximale atteinte lors de la re´action est indique´e.
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tempe´rature est d’autant plus grande que la couche est e´paisse, et on suppose qu’elle est
faible pour les couches de 3.3 et 3.5 nm.
Pour 16 nm, on constate le phe´nome`ne d’agglome´ration. A` certains endroits, la couche
initiale est encore pre´sente, a` d’autres on observe la pre´sence de petites « billes » de teintes
claires et de 50-100 nm de diame`tre. Pour 8 nm de Ni, on observe encore des « billes »
mais en moins grand nombre, et la couche initiale semble avoir comple`tement disparue.
Notons que la tempe´rature maximale est plus e´leve´e. En dessous de 6 nm, les billes sont
en moins grand nombre et de taille re´duite, environ 10 nm.
L’agglome´ration se distingue par l’encheveˆtrement de re´gions claires et sombres. En
SEM, le faisceau e´lectronique est sensible aux variation de charges. Les re´gions claires
correspondent aux parties riches en Ni. Globalement, on observe que plus l’e´paisseur de
Ni diminue, plus l’encheveˆtrement est fin. Ceci concorde avec les observations faites par
De Keyser et coll. sur des couches infe´rieures a` 10 nm [42]. Il est aussi attendu que l’ag-
glome´ration soit plus se´ve`re pour les plus hautes tempe´ratures. Ainsi, la diffe´rence entre
des e´chantillons similaires en e´paisseur, 3.3 et 3.5 nm, peut s’expliquer par le fait que
l’agglome´ration a` 930 ◦C est plus avance´e qu’a` 740 ◦C. De meˆme, l’e´chantillon de 4.5 nm
paraˆıt plus agglome´re´ que celui de 6 nm, cela est probablement cause´ par la diffe´rence de
tempe´rature finale, environ 100 ◦C. Rappelons e´galement que nous avons un taux d’impu-
rete´ non ne´gligeable pour les de´poˆts par pulve´risation (voir la section 5.2). La formation
d’un oxyde de silicium aura un impact sur le de´but de la re´action et sur sa vitesse. Il
est aussi probable que les billes qui sont visibles soient le fruit de la fusion d’une couche
re´siduelle au-dessus d’un oxyde.
Une observation plus attentive des images SEM fait ressortir qu’il y a toujours perco-
lation pour l’ensemble des e´chantillon. Le courant peut emprunter un passage non-ouvert
d’un bord a` l’autre. Ceci pourrait eˆtre une explication aux mesures de re´sistance de surface
faites sur les e´chantillons de controˆle (voir la section 5.4.4). Pour les grandes e´paisseurs,
nous n’avions pas remarque´ d’augmentation de la re´sistance cause´e par l’agglome´ration a`
haute tempe´rature. Par SEM, on voit que, bien que les re´gions sombres soient plus vastes,
elles ne le sont peut-eˆtre pas suffisamment pour induire un changement significatif de la
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re´sistance.
5.4.7 Contraintes d’interface
La se´rie d’images 5.20 montre, en section transversale, des images TEM de calorime`tres
c-NC, incluant la bande de c-Si. Les e´chantillons correspondent a` ceux montre´s en Figure
5.7 mais en vue e´largie, afin de mieux observer la bande. Comme on l’a vu, le Ni mesure
environ 9 nm initialement et re´agit avec le c-Si pour donner du NiSi a` 670 ◦C.
Si on s’inte´resse particulie`rement a` l’e´tat cristallin de la bande de c-Si, on observe
des franges d’e´gale inclinaison. Elles correspondent aux cercles de diffraction de la source
ponctuelle d’e´lectrons, ge´ne´re´e par le re´seau mono-cristallin du Si. Ce qui frappe dans les
images (a), (b) et (c), c’est que ces franges ne vont pas jusqu’a` l’interface Ni(siliciure)/Si.
Cette re´gion sans frange re´ve`le le caracte`re endommage´ du Si. Inversement, pour l’e´chan-
tillon en (d), les franges se terminent a` l’interface NiSi/Si, te´moignant de la recristallisation
du Si. Par son existence, ce dernier spe´cimen exclut un endommagement cause´ par la pre´-
paration FIB. De plus, les calorime`tres sont balaye´s plusieurs fois jusqu’a` 800 ◦C, assurant
une parfaite cristallinite´ de la bande c-Si avant le de´poˆt. Deux questions surgissent : pour-
quoi le Si est-il endommage´ sur une si grande profondeur (20-40 nm) a` la suite du de´poˆt ?
Et quel impact cet endommagement va-t-il avoir sur la formation de phase ?
La 2e question sera aborde´e plus loin dans la discussion. En ce qui concerne la 1re
question, nous n’avons actuellement aucune certitude. La couche endommage´e semble
eˆtre pre´sente sur l’ensemble des de´poˆts. On l’observe sur tous les e´chantillons pour les-
quels la tempe´rature atteinte ne fut pas assez e´leve´e pour initier la recristallisation. Son
e´paisseur varie d’un e´chantillon a` l’autre entre 20 et 40 nm. Dans certains cas, la re´gion
paraˆıt cristalline a` haute re´solution. Par exemple pour 9.9 nm de Ni tels que de´pose´s (voir
Figure 5.4 (a) page 74), en dessous de la couche amorphe de 2.5 nm, le Si semble cristal-
lin. Cependant, a` grossissement moins e´leve´, on observe clairement la limite a` 15-20 nm
sous le Ni entre une re´gion « parfaitement » cristalline et la re´gion mentionne´e ci-dessus
stresse´e et de´viant les franges d’e´gale inclinaison.
Nous avons suppose´ qu’une tempe´rature trop e´leve´e laisserait le Ni diffuser dans le Si
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Figure 5.20 – Images X-TEM de calorime`tres c-NC pour diffe´rentes e´tapes du recuit,
similaire a` la Figure 5.7 mais en vue e´largie. La surface de l’e´chantillon est indique´e entre
la couche de pre´paration FIB (noire) et la bande de c-Si repe´re´e par les franges d’e´gale
inclinaison.
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pendant le de´poˆt. Une mesure de la tempe´rature du porte e´chantillon n’a montre´ qu’une
variation de 15 et 30 ◦C. De plus, si on se re´fe`re a` la section 5.3.3 sur le refroidissement
de la bande, on constate que le temps de thermalisation pour passer de 600 ◦C a` la tem-
pe´rature ambiante est largement infe´rieur au temps de de´poˆt. Ceci exclu que la bande
du calorime`tre chauffe exage´re´ment. En outre, une mesure de nanocalorime´trique acquise
pendant le de´poˆt indique une tempe´rature de 35 ◦C pour le calorime`tre. L’augmentation
de la tempe´rature pendant le de´poˆt ne semble pas eˆtre mise en cause.
Ce phe´nome`ne, visible sur les calorime`tres, est-il pre´sent sur les e´chantillons de controˆle
de Si (100), e´pais de 450 µm ? Aucune image TEM n’a e´te´ obtenue pour proce´der a` la
comparaison avec exactitude. Ne´anmoins, nous renvoyons le lecteur a` la section 5.2.2 en
page 70. Il est question de mesures RBS produites sur des e´chantillons de controˆle et sur
lesquelles on suppose la diffusion de 0.2 % a` 0.4 % de Ni a` plusieurs dizaines de nanome`tres
sous le de´poˆt. On suppose aussi que la diffusion du Ni est la conse´quence du dommage
dans le Si et non la cause. Nous n’avons toujours pas d’ide´e pre´cise sur la cause.
5.4.8 Re´sume´
Nous avons caracte´rise´ les produits de re´actions sur calorime`tres et sur e´chantillons de
controˆle. Nous avons proce´de´ a` l’aide des techniques TEM, RBS, SEM, EDS, de mesure
de re´sistance et d’XRD en mode balayage et en mode figure de poˆles. Nous avons fait les
constatations suivantes :
• sur c-NC, les TEM montrent un me´lange des composants de`s le de´poˆt, accompagne´
d’un endommagement du c-Si sous-jacent ;
• sur c-NC, la phase NiSi se forme pour les couches e´paisses (9 nm de Ni).
Les couches plus fines exhibent la phase NiSi2 comme phase finale ;
• sur c-NC, la XRD en mode figure de poˆles sugge`re la pre´sence d’un
me´lange Ni-Si au de´but de la re´action exothermique. La phase NiSi com-
mence probablement a` apparaˆıtre. Les phases Ni3Si, Ni2Si ou θ ne sont pas
observe´es ;
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• sur c-NC, les SEM montrent qu’un processus d’agglome´ration a lieu pen-
dant le recuit ;
• sur c-NC, de se´ve`res contraintes dans le c-Si sont pre´sentes de`s le de´poˆt a` l’interface
Ni/Si ;
• sur e´chantillons de controˆle, les XRD balaye´es en tempe´rature a` 3 K/s
montrent la pre´sence des phases δ-Ni2Si, θ et NiSi, pour 10.6 et 8 nm ;
• sur e´chantillons de controˆle, les re´sistances de surface de´croissent avec la tempe´ra-
ture, mais ne re´ve`lent pas d’effet d’agglome´ration a` haute tempe´rature.
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5.5 Discussion
Pre´ce´demment, nous avons expose´ nos re´sultats expe´rimentaux. Par la suite, nous
allons analyser l’ensemble et tenter d’interpre´ter sous un aspect global l’e´volution des for-
mations de siliciures de Ni pour des couches tre`s minces et a` ultra-haut taux de chauffage.
Tout d’abord, nous reviendrons sur l’interpre´tation des courbes de nanocalorime´trie, puis
sur les effets que peuvent avoir dans nos expe´riences les impurete´s et le dommage du Si.
Ensuite, nous parlerons des me´canismes de formation et de l’agglome´ration de la couche.
Enfin, les dernie`res sections feront un retour sur la se´quence de formation ainsi que sur
l’impact du taux de chauffage dans la se´quence.
5.5.1 Interpre´tation du signal de nanocalorime´trie
Revenons sur les courbes de nanocalorime´trie. A` l’aide de la Figure 4.1, nous avions
explique´ que le signal dH/dT , associe´ a` la re´action de formation de phase, provenait de
la diffe´rence nette entre les signaux Cx des impulsions 1 et 2, Cx e´tant la diffe´rence de
capacite´ calorifique entre les calorime`tres Ech et Ref . La Figure 5.21 reprend la mesure
de 9.3 nm de Ni sur c-Si et pre´sente ces diffe´rents signaux. Le signal dH/dT , en tiret-
pointille´s, est ne´gatif jusqu’a` 590 ◦C. La re´action est donc exothermique et en accord
avec une transformation de phase. Par contre, si on s’attarde sur les 1re et 2e impulsions,
on constate que le signal brut est endothermique. Bien que c’est la diffe´rence entre les
signaux qui importe, il demeure essentiel de comprendre cette augmentation de capacite´
calorifique afin de justifier l’application de la me´thode de calcul.
Pre´ce´demment, nous avions soumis l’ide´e que des courts-circuits modifient la re´sis-
tance e´quivalente du calorime`tre et donnent au signal global l’allure endothermique qu’on
lui voit (tirets verts). Si cette allure est pre´sente de`s la 1re impulsion (ligne bleue pleine),
alors elle est convolue´e avec un signal exothermique qui a pour origine la re´action de
formation. Maintenant, si on examine les variations abruptes dans le signal global, on se
rend compte en s’appuyant sur le mode`le des courts-circuits qu’elles ne peuvent provenir
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impulsion (ligne bleue pleine et tirets verts) et diffe´rence dH/dT des 2 impulsions (tiret-
pointille´s cyans) pour 9.3 nm de Ni sur c-Si.
de changements de re´sistance d’un siliciure en formation. D’autant plus pour le pic endo-
thermique a` 590 ◦C qui apparaˆıt alors qu’il n’y a pas de transformation de phase.
Ce dernier pic peut, par contre, eˆtre interpre´te´ comme une transition de phase, de
fusion par exemple. Cependant, une transition de phase e´tant re´versible, pourquoi le pic
n’apparaˆıt-il pas a` chaque impulsion ? La raison que nous invoquons, bien qu’avec re´serve,
est que la couche de siliciure se re´arrange a` partir du substrat sous-jacent. La fusion
s’ope`re a` 600 ◦C mais l’e´chantillon est ensuite porte´ jusqu’a` 670 ◦C. La morphologie lors
du refroidissement n’est donc pas la meˆme. Nous supposons qu’il faudrait chauffer a` plus
haute tempe´rature pour retrouver le pic de fusion. D’autres expe´riences et analyses de-
vraient eˆtre mene´es pour confirmer cette hypothe`se.
La de´croissance du signal brut (non soustrait) a` partir de 600 ◦C, pendant chaque
impulsion, reste un point a` e´claircir. Du point de vue de la mesure de calorime´trie, cette
de´croissance est associe´e a` une augmentation de la re´sistance. Or, d’apre`s le mode`le des
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courts-circuits e´tablit, la re´sistance e´quivalente doit diminuer avec l’activation des por-
teurs de charges, qui augmente exponentiellement avec la tempe´rature. L’explication re´side
probablement dans l’augmentation graduelle de la re´sistance de la couche de siliciure, ou
de son contact avec le c-Si. La simulation des courts-circuits a montre´ que pour des re´sis-
tances e´leve´es de la couche, la re´sistance e´quivalente s’e´cartait peu de la re´sistance de la
bande chauffante de Pt.
5.5.2 Effet des impurete´s
L’effet des impurete´s ou d’alliage dans la formation des siliciures me´talliques en phase
solide a largement e´te´ e´tudie´ [36, 47, 48, 50–52, 101–103]. Ces e´tudes traitent du ralen-
tissement de la re´action, de la croissance e´pitaxiale assiste´e par l’oxydation (OME), de
la stabilisation des siliciures a` haute tempe´rature ou de la relaxation de stress dans les
couches. De la pre´sence de quelques pourcents d’impurete´ dans le de´poˆt peut ainsi re´sulter
de multiples phe´nome`nes.
La caracte´risation de nos de´poˆts a e´te´ montre´e en section 5.2. Nous estimons alors a` 2
% ou 3 % le taux d’oxyge`ne dans la couche, avec 4-6 % de carbone et d’azote en plus lors
d’un de´poˆt par pulve´risateur. L’oxyge`ne peut ralentir voire empeˆcher la re´action. Les me´-
taux re´fractaires ont tendance a` re´agir avec le SiO2 et former des oxydes me´talliques [7].
Les liens sont tre`s forts et la couche forme´e devient une barrie`re de diffusion empeˆchant
la poursuite de la re´action. Pour d’autres me´taux de transition, on sait que la formation
de siliciures peut eˆtre ralenti par la pre´sence d’oxyge`ne, comme c’est le cas du Co avec un
oxyde d’interface. Le Ni est connu pour ne pas eˆtre trop affecte´ [7]. En effet, dans le cas
du Co, c’est le Si qui diffuse [15], il est donc stoppe´ par l’oxyde, tandis que dans le cas du
Ni, c’est ce dernier qui diffuse.
Au cours de nos expe´riences on constate qu’une couche de SiO2 se forme durant le
recuit (voir Figure 5.7). Le fait qu’elle apparaisse durant le recuit sugge`re qu’elle se forme
par diffusion de l’oxyge`ne et du Si vers la surface au fur et a` mesure que le Ni re´agi plus
en profondeur. Cependant, on peut aussi arguer que le Si diffuse vers la surface et re´agi en
grande partie avec l’oxyge`ne ambiant dans la chambre. Or, la couche de SiO2 en Figure 5.7
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(d) de la page 90 mesure environ 2.5 nm d’e´paisseur, ce qui demande un apport d’oxyge`ne
de approximativement 5×1015 mole´cules/cm2. Si on calcule le flux d’oxyge`ne durant le
temps d’impulsion de 10 ms sous un vide d’environ 5x10−7 Torr, on arrive a` une quantite´
de 2.5×1011 mole´cules/cm2. Donc moins de 4 ordres de grandeur de ce qui est ne´cessaire.
En revanche, si on conside`re les 3 % d’impurete´ dans la couche de 9.3 nm de Ni, cela
donne approximativement 0.28 nm d’O, soit une monocouche atomique comprenant de
l’ordre de 1015 atomes/cm2, qui est du bon ordre de grandeur. C’est donc bien a` partir
de l’oxyge`ne enfoui dans le de´poˆt que la couche d’oxyde croˆıt en surface. Cela implique
e´galement la diffusion du Si a` travers le Ni ou le siliciure en formation.
Pour certaines e´chantillons, on observe une forte agglome´ration du Ni ou du silliciure
formant des billes en surface (voir Figure 5.19). Pour d’autres e´chantillons (voir Figure
5.14 (b), (d) et (f) page 101), la se´quence diffe`re de la se´quence habituelle, en produisant
les phases Ni3Si2 ou Ni3Si. Il semble assez e´vident ici que la quantite´ d’impurete´ a atteint
un niveau tel qu’elle entrave la diffusion des espe`ces. On suspecte qu’une couche d’oxyde
se forme sous la surface se´parant une partie du siliciure amorphe du substrat. Rappelons
que ces e´chantillons sont caracte´rise´s ex situ et qu’aucune couche de surface, comme du
TiN, n’a e´te´ ajoute´e afin de les soustraire a` la poursuite de l’oxydation. Il est fort probable
que les mesures in situ, re´alise´es par nanocalorime´trie, soient plus repre´sentatives de la
re´action e´tudie´e.
Quoi qu’il en soit, remarquons aussi que plusieurs de nos e´chantillons exhibent la
« bonne » se´quence de formation. Par exemple, les e´chantillons de controˆle de 10.6 et
8 nm de´pose´s par e´vaporation et pulve´risation et recuits a` 3 ◦C/s pre´sentent les phases
Ni2Si, θ et NiSi suivi de l’agglome´ration vers 800
◦C. Nous pouvons donc le´gitimement
supposer que, meˆme si nos conditions de de´poˆt ne sont pas parfaites - les pressions de base
variant entre 4×10−8 et 6×10−8 Torr, certaines de nos mesures permettent d’appre´cier
les diffe´rences dans la re´action entre des recuits a` bas taux de chauffage et des recuits a`
ultra-haut taux de chauffage.
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Figure 5.22 – A` gauche, profil de concentration c(z) du Ni a` l’interface Ni/a-Si. La
variable d est l’e´paisseur du de´poˆt de Ni et w est la largeur de la re´gion me´lange´e. A` droite,
simulation de l’enthalpie de formation ∆H en fonction de l’e´paisseur d du de´poˆt et de la
phase en formation, Ni2Si ou NiSi. Les donne´es correspondent aux mesures d’enthalpie
des 1er pic de la se´rie A (voir le tableau 5.2).
5.5.3 Effet du profil de composition sur ∆H
A` la section 5.3.2, nous avions argue´ que la phase qui se forme pendant la 1re e´tape
des expe´riences sur a-Si est probablement la phase Ni2Si. Nous avions suppose´ aussi qu’il
puisse s’agir du NiSi en conside´rant qu’une partie de l’enthalpie de re´action n’est pas
mesure´e car se produisant pendant le de´poˆt. Michaelsen et coll. ont d’ailleurs observe´
que plus la couche est fine plus l’e´cart entre l’enthalpie mesure´e et sa valeur re´elle est
grand [104]. Les meˆmes auteurs proposent un mode`le pour de´terminer la valeur qu’on
devrait observer pour ∆H en fonction de la portion qui aurait de´ja` re´agit. Nous allons
utilise´ ce mode`le afin de voir qu’elle formation de phase, Ni2Si ou NiSi, s’ajuste le mieux
aux enthalpies ∆H mesure´es. Ce mode`le suppose un me´lange des composants a` l’interface
Ni/a-Si avec un profil de concentration c(z) en fonction de la profondeur, comme illustre´
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sur le sche´ma a` gauche de la Figure 5.22. L’interface Ni/Si se situe a` z = 0. Le de´poˆt de
Ni a une e´paisseur d et son profil de concentration c(z) est caracte´rise´ par w la largeur
de la re´gion de me´lange. L’enthalpie observable ∆H s’e´crit en fonction de l’enthalpie de
formation ∆Hf de la phase conside´re´e, de l’e´paisseur d du Ni et de c(z) :
∆H =
∆Hf
d
∫ d
0
c(z) dz. (5.4)
La concentration c(z) est de´termine´e en fonction de w, la largeur de la re´gion de me´lange :
c(z) = 1− 1
2
exp
(
−2 ln 2
w
z
)
. (5.5)
La Figure 5.22, a` droite, pre´sente les simulations de ∆H en fonction de d et de la phase
choisie, Ni2Si ou NiSi. Nous avons ajoute´ les valeurs d’enthalpies mesure´es (points noirs) en
fonction de l’e´paisseur du de´poˆt (voir tableau 5.2). Les simulations ont e´te´ ajuste´es par la
me´thode des moindres carre´s aux enthalpies mesure´es. Si on suppose la formation de Ni2Si
(ligne bleue), ∆Hf = 74.8 kJ/mol de Ni, la simulation s’ajuste mieux avec w = 0.4 nm
pour la largeur de la re´gion de me´lange a` l’interface. Si c’est le NiSi qui est suppose´
(ligne rouge), et ∆Hf = 99.4 kJ/mol de Ni, on obtient w = 1.5 nm. Les simulations
tendent a` favoriser l’hypothe`se Ni2Si. En effet, meˆme si leurs incertitudes sont grandes,
les enthalpies mesure´es semblent varier peu autour de 70 kJ/mol. Or les simulations nous
montrent que l’effet de l’e´paisseur d du de´poˆt est d’autant plus important que l’enthalpie
de formation ∆Hf est grand. Quand d diminue, ∆H chute beaucoup pour le NiSi, compare´
au Ni2Si, dont la variation est moins grande. Les valeurs de w semble aussi abonder dans
ce sens. E´tant donne´ que le de´poˆt a` e´te´ re´alise´ par e´vaporation e-beam, la largeur de
la re´gion de me´lange devrait eˆtre assez faible. La valeur de w = 0.4 nm, associe´e a` la
simulation du Ni2Si paraˆıt donc la plus re´aliste. Par contre, cela contredit les observations
faites par RBS sur les e´chantillons de controˆle (voir section 5.2.2). Elles sugge´raient un
me´lange important des composants, de l’ordre de la couche. Rappelons toutefois que la
RBS manque de re´solution en profondeur pour ces e´paisseurs, et que les substrats (lamelles
de verre) ne se preˆte pas a` une tre`s bonne analyse.
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5.5.4 Me´canismes de formation
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Figure 5.23 – Flux de chaleur en fonction de la tempe´rature. L’e´paisseur est comprise
entre 4.2 et 4.5 nm. Le de´poˆt est effectue´ soit par e´vaporation e-beam soit par pulve´risation
magne´tron. Le substrat est a-Si ou c-Si. Les flux sont normalise´s par la surface de de´poˆt.
La Figure 5.23 pre´sente les flux de chaleur de trois expe´riences, avec des e´paisseurs
similaires (4.2, 4.4 et 4.5 nm), pour des techniques de de´poˆt diffe´rentes et des substrats
diffe´rents. Ici, on suppose que l’effet des courts-circuits est re´duit en raison de la finesse
des couches. Comme nous l’avons de´ja` remarque´ en section 5.3, chaque combinaison tech-
nique/substrat aboutit a` un se´quence de formation distincte. Ainsi, pour 4.2 nm sur a-Si,
la re´action principale se situe avant 500 ◦C mais semble se poursuivre jusqu’a` 630 ◦C. La
phase finale observe´e est du NiSi2 polycristallin. Pour 4.5 nm par pulve´risation magne´tron
sur c-Si, la re´action majeure est centre´e a` 600 ◦C et se poursuit au-dela` de 700 ◦C. Les
observations ne re´ve`lent aucun compose´ cristallin a` 500 ◦C (voir l’image 5.10 p. 95). Pour
4.4 nm sur c-Si par e´vaporation e-beam, nous observons un le´ger pic a` 450 ◦C et un pic
plus important centre´ sur 600 ◦C. La phase finale est identifie´e comme e´tant du NiSi2
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e´pitaxial.
Dans les sections qui suivent, nous allons tenter de de´terminer les me´canismes qui
me`nent a` ces re´sultats et voir s’ils sont en accord avec les formations usuellement rappor-
te´es. Au sujet de l’analyse elle-meˆme, plusieurs facteurs doivent eˆtre conside´re´s. D’abord,
nous sommes a` ultra-haut taux de chauffage, plus de 60×103 K/s. Si la se´quence change
drastiquement, il est possible que les mode`les, e´labore´s pour des taux de chauffage de
l’ordre de 1 K/s, ne s’appliquent pas du tout. Ensuite, plusieurs me´thodes d’analyse
ne peuvent eˆtre employe´es car elles supposent soit un recuit isotherme soit un taux de
chauffage constant. C’est le cas de l’analyse de la de´pendance du taux de croissance
x˙ ∼ β(T ) · dH/dT en fonction du temps. Si x˙ ∼ 1/√t alors c’est la diffusion, si x˙ est
constant alors ce sont les re´actions aux interfaces. Cette analyse s’applique en mode iso-
therme mais pas en mode balayage. E´galement, nous ne pouvons pas appliquer la me´thode
de Kissinger [105,106], souvent utilise´e pour de´terminer les e´nergies Ea d’activation. Cette
me´thode consiste a` produire une se´rie de mesures a` diffe´rents taux de chauffage β. En
trac¸ant ln(β/T 2pic) en fonction de (1/kTpic) pour chaque expe´rience, avec Tpic la tempe´ra-
ture au sommet du pic de formation, on obtient une droite dont Ea est la pente. Il y a
deux conditions : que le taux de chauffage soit constant, ce qui n’est pas le cas en nanoca-
lorime´trie, et que les conditions initiales soient parfaitement les meˆmes d’une expe´rience
a` l’autre, ce qui est difficilement garanti dans le cadre de notre e´tude. Quoi qu’il en soit,
Molina-Ruiz et coll. ont applique´ la me´thode de Kissinger a` l’e´tude de la formation du
Pd2Si sur des calorime`tres c-NC [57], et de´terminent une e´nergie d’activation leur permet-
tant de mode´liser la formation, controˆle´e par des processus de germination/croissance a`
l’interface Pd/Si, vers 400 ◦C, suivie par la croissance verticale de la couche par diffusion.
Dans le cadre de notre e´tude, nous proce`derons e´galement a` l’aide de mode`les et nous
discuterons du degre´ d’accord entre les processus simule´s et nos observations expe´rimen-
tales.
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Figure 5.24 – Simulations de la re´action de 4.2 nm de Ni sur a-Si suivant un mode`le
line´aire (rouge), parabolique (vert) et line´aire-parabolique (tirets noirs).
Croissance non line´aire-parabolique
Nous avons mentionne´ auparavant que la croissance pouvait eˆtre controˆle´e soit par la
diffusion, soit par les re´actions aux interfaces ou encore par la germination. La Figure
5.23 montre que dans les trois expe´riences le flux de chaleur dH/dt change graduellement
et non abruptement. Ceci nous permet d’exclure de prime abord la germination comme
processus initial. Concernant les autres processus, Nemouchi [107] et Hoummada [108]
observent pour les couples Ni/a-Si et Pd/a-Si une croissance line´aire-parabolique, soit
controˆle´e et par les re´actions aux interfaces et par la diffusion. Ils de´terminent aussi une
transition d’un re´gime a` l’autre en fonction de l’e´paisseur du siliciure et de la tempe´rature.
Ainsi, au regard de nos conditions expe´rimentales et de taux de chauffage aussi e´leve´s que
65×103 K/s, nous nous attendons a` ce que les re´actions aux interfaces soit le processus
controˆlant. Afin de ve´rifier cette hypothe`se, nous avons simule´ la croissance de 4.2 nm
de Ni de´pose´ par e´vaporation sur a-Si a` l’aide de trois mode`les : line´aire (controˆle´ par
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les re´actions aux interfaces), parabolique (controˆle´ par la diffusion) et line´aire-parabolique
(compe´tition entre les re´actions aux interfaces et la diffusion) (voir la section 2.2). Suivant
le mode`les line´aire l’e´paisseur z de couche en fonction du temps croˆıt comme suit :
dz
dt
= K = Ki exp
(
− Ei
kT
)
, (5.6)
avec Ki le coefficient pre´-exponentiel et Ei l’e´nergie d’activation pour les re´actions aux
interfaces. Suivant le mode`le parabolique, l’e´paisseur e´volue de la fac¸on suivante :
dz
dt
=
D
z
=
D0
z
exp
(
−Ed
kT
)
, (5.7)
avec D0 le pre´-facteur et Ed l’e´nergie d’activation pour la diffusion. Enfin, le re´gime
line´aire-parabolique est simule´ par le mode`le de´veloppe´ par Go¨sele et Tu [13,104,109] en
1D (section 2.2) :
dz
dt
=
K
1 +K · z/D. (5.8)
La Figure 5.24 expose les re´sultats pour Ki = 4×107 cm/s, Ei = 1.5 eV, D0 = 4 cm2/s
et Ed = 1.5 eV, ainsi qu’avec l’enthalpie de formation du Ni2Si puisque c’est la phase
la plus probable d’apre`s l’analyse en section 5.3.2. Les parame`tres sont, au de´part, pris
dans la litte´rature. Ils valent Ki = 0.25 cm/s, Ei = 0.8 eV [107], D0 = 0.09-0.32 cm
2/s et
Ed = 1.4-1.5 eV [10,99,107,110]. Puis, ils sont ajuste´s pour simuler au mieux l’expe´rience.
On constate que l’ajustement est important pourKi et Ei. L’ide´e est avant tout de montrer
qu’aucun des trois re´gimes ne s’ajuste ade´quatement a` la courbe de donne´es en bleue. Il est
clair que les processus line´aires (courbe rouge) conduisent a` une augmentation abrupte de
la re´action et ne peuvent donc pas expliquer l’e´volution mode´re´e entre 200 et 400 ◦C. Et,
en outre, les valeurs prises pour Ki et Ei diffe`rent beaucoup de la litte´rature. Les processus
paraboliques de diffusion (courbe verte) s’ajustent beaucoup mieux, les valeurs prises pour
D0 et Ed restant proches de la litte´rature. Cependant, ces processus n’arrivent tout de
meˆme pas a` reproduire la courbure de la re´action ni la syme´trie du pic. Dans ce mode`le,
l’e´paisseur croˆıt paralle`lement a` l’interface et quand le Ni est consomme´ en totalite´, la
re´action stoppe abruptement. Soulignons que la distribution en tempe´rature ne peut pas
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Figure 5.25 – Graphique de ln (∆H · d∆H/dt) en fonction de l’inverse de la tempe´rature
pour les signaux de flux de chaleur des e´chantillons sur a-Si. Les lignes noires indiquent
l’intervalle de mesure de l’e´nergie d’activation Ea.
eˆtre responsable de la forme du pic, l’incertitude valant de 3 a` 5 ◦C en dessous de 660 ◦C
(voir la section 4.4). Le mode`le line´aire-parabolique (courbe en tirets noirs) combine les
deux autres mode`les et par le fait meˆme s’e´loigne de la courbe mesure´e. En conclusion, une
croissance 1D qui conside`re exclusivement ou non la diffusion et les re´actions aux interfaces
ne convient pas plus que la germination afin d’expliquer la re´action observe´e. Si on revient
sur la Figure 5.23, on constate que pour l’ensemble des expe´riences, la croissance de´bute
mode´re´ment et que les pics sont relativement syme´triques dans la re´gion du maximum de
la re´action. Nous reviendrons sur cet aspect plus loin.
Croissance 1D et 2D
Tout d’abord, on constate que la diffusion est probablement le processus limitant
le de´but de la re´action. Cette constatation est appuye´e par les observations TEM et
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Figure 5.26 – E´nergie d’activation en fonction de l’e´paisseur de Ni, de´pose´ sur un substrat
de a-Si par e´vaporation e-beam.
RBS (pages 90, 95 et 99) qui, en dessous de 500 ◦C, de´montrent une forte tendance au
me´lange Ni-Si sans, pour autant, re´ve´ler la pre´sence de grain. Le me´lange paraˆıt uniforme.
Ne´anmoins, la valeur de 1.5 eV pour l’e´nergie Ed de la formation du Ni2Si est sans doute
trop e´leve´e. Nous avons alors tente´ d’appliquer la me´thode utilise´e par Highmore [111]
pour mieux de´terminer cette e´nergie d’activation. Dans son e´tude, Highmore caracte´rise
la re´action amorphe en phase solide du couple Ni/Zr. Il suppose une croissance controˆle´e
par la diffusion. Ainsi :
z
dz
dt
= D. (5.9)
En supposant que l’enthalpie de formation ∆Hf est constante tout au long de la re´action
et que le changement de capacite´ calorifique est ne´gligeable en comparaison de l’e´volution
d’enthalpie ∆H, on multiplie de chaque coˆte´ par (A ·∆Hf )2 et on obtient :
∆H · d∆H
dt
= (A ·∆Hf )2 ·D0 · exp
(
−Ed
kT
)
(5.10)
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ou` A correspond a` l’aire du de´poˆt et ∆H a` l’aire sous la courbe de flux de chaleur. Enfin,
en trac¸ant ln (∆H · d∆H/dt) en fonction de 1/T (voir Figure 5.25), on obtient une droite
dont la pente est Ed. La Figure 5.26 repre´sente Ed trace´e en fonction de l’e´paisseur du
de´poˆt. L’incertitude sur les valeurs repre´sente la variation de l’e´nergie en fonction du choix
des tempe´ratures initiale et finale (ici 280 ◦C et 380 ◦C) pour l’intervalle de mesure de
Ea (entre les lignes noires sur la Figure 5.25). On observe une de´pendance de l’e´nergie
d’activation en fonction de l’e´paisseur de Ni, avec une asymptote vers 1.0 eV. La variation
montre que conside´rer uniquement le processus de diffusion dans le cas des couches tre`s
fines n’est pas justifie´. En revanche, pour les couches e´paisses, l’asymptote indique que
la diffusion peut eˆtre conside´re´e comme le processus principal et, par ce fait, justifier
la me´thode de Highmore. En outre, l’e´nergie semble eˆtre majore´e a` 1.0 eV, ce qui est
infe´rieur a` 1.5 eV pour la formation du Ni2Si. Le de´but de la re´action ne serait donc
pas lie´e a` la formation habituelle du Ni2Si par diffusion, mais, comme nous pouvons le
supposer, a` l’accroissement d’une phase amorphe telle que de´crite par Coffey et coll. [110]
ou Clevenger et coll. [99], suivie d’une cristallisation.
La Figure 5.27 pre´sente une nouvelle simulation pour l’expe´rience de 4.2 nm de Ni
sur a-Si. Des processus de diffusion en 1D, perpendiculaire a` la surface, sont pris en
conside´ration, avec Ed = 0.94 eV et D0 = 3×10−4 cm2/s tels que de´termine´s par la
me´thode de Highmore. On constate que la simulation e´pouse mieux la mesure dans la
1re partie de la courbe. Par contre, le pic n’est toujours pas bien simule´, ce qui sugge`re
que la croissance de la phase Ni2Si passe par plusieurs processus. L’aspect syme´trique de
la re´action a` 450 ◦C peut, entre autres, eˆtre le re´sultat d’une re´action en 2D ou 3D. La
Figure 5.28 sche´matise une e´volution possible de la croissance. En (a), la phase amorphe
a-NiSi croˆıt suivant une diffusion en 1D, puis en (b), des grains de Ni2Si se de´veloppent
radialement en suivant une croissance 2D. Lors de cette dernie`re e´tape, la fraction de
volume ayant re´agi Xv est de´crite par le mode`le de Johnson-Mehl-Avrami (JMA) [112–
115] :
Xv = 1− exp (−Xex) . (5.11)
Le volume Xex repre´sente la fraction de volume e´tendu qui ne tient pas compte de l’empie´-
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Figure 5.27 – Simulation de 4.2 nm de Ni sur a-Si en conside´rant un processus de
diffusion, avec Ed = 0.94 eV et D0 = 3×10−4 cm2/s.
tement des grains. Dans un 1er temps la fraction de volume augmente, et par conse´quent
l’enthalpie fait de meˆme. Dans un 2e temps, la fraction diminue car moins de compose´ reste
a` re´agir. Les pics de formation apparaissent syme´triques. Enfin, le signal observe´ apre`s
500 ◦C peut eˆtre attribue´ a` la transformation en NiSi ou NiSi2. L’enthalpie de transfor-
mation vaut approximativement ∆H = -29.1 kJ/mol de Ni, en accord avec la diffe´rence
d’enthalpies de formation de´termine´es au tableau 5.1, soit -24.6 kJ/mol de Ni pour le NiSi
et -39.5 kJ/mol de Ni pour le NiSi2. En faveur du NiSi, il y a les observations de Kum-
mamuru et coll. faites sur la re´action de 17 nm de Ni sur a-Si par nanocalorime´trie [56].
Ils voient la formation du NiSi, mais le ratio Ni:Si est de 1.2, et la phase NiSi2 ne peut
pas se former. Ici, en faveur du NiSi2, nous avons les TEM (Figure 5.12). Une phase NiSi2
polycristalline semble s’eˆtre forme´e. La formation du NiSi2, de`s 500
◦C, irait e´galement
dans le sens des observations faites par Guihard et coll. sur une couche de 10 nm de Ni
qui re´agit sur du Si amorphise´ par implantation ionique [40]. Alors, l’intervalle d’existence
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Figure 5.28 – Sche´ma de principe de la formation du Ni2Si sur a-Si.
du NiSi est conside´rablement re´duit, environ 50 ◦C, et le NiSi2 apparait de`s 400 ◦C.
La Figure 5.29 pre´sente la simulation de la re´action de 4.5 nm de Ni sur c-Si (en tirets
verts sur la Figure 5.23) et formant, comme on le suppose, la phase NiSi. Le pic centre´ a`
580 ◦C exhibe une syme´trie caracte´ristique d’un processus de croissance > 1D. La courbe
en tirets noirs simule cette croissance pour n = 7.8×1010 germes/cm2, Ki = 16 cm/s,
Ei = 0.65 eV et ∆Hf = -87.5 kJ/mol l’enthalpie associe´e a` la formation du NiSi. La
supposition de cette phase se justifie d’une part par les tempe´ratures atteintes et d’autre
part par la mesure RBS d’un e´chantillon similaire (voir page 99). Le nombre de germes
est de´termine´ approximativement a` partir des images TEM, comme pour l’e´chantillon de
3.5 nm page 96. Enfin, la simulation de´crit une croissance radiale des grains limite´e par les
re´actions aux interfaces. Il est possible de conside´rer la diffusion. La simulation re´sultante
demeure convenable mais, pour une e´nergie d’activation Ed = 1.65 eV plus e´leve´e, le pic
est plus e´troit et s’ajuste moins bien.
Comparativement a` la re´action sur a-Si, la re´action sur c-Si ne montre pas de croissance
1D en de´but de formation. Seul un le´ger signal entre 300 et 450 ◦C semble se distinguer
de la simulation. L’e´tape (a) de´crite au sche´ma 5.28 pour la formation du Ni2Si semble
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Figure 5.29 – Simulation de la formation de la phase NiSi a` partir de 4.5 nm de Ni
pulve´rise´s sur c-Si.
inexistante. La croissance suivrait alors un processus en 3D. Dans sa the`se, Fouet [95]
pre´sente une image TEM (reproduite et adapte´e a` la Figure 5.30) sur la formation du
NiSi a` partir de 3 nm de Ni sur Si(100), recuit a` 2 ◦C/s jusqu’a` 200 ◦C. L’e´chantillon
pre´sente une couche de surface d’environ 5.2 nm d’e´paisseur avec des re´gions amorphes.
De l’interface avec le Si, on distingue la phase NiSi qui croˆıt, pre´sentant des grains de
forme triangulaires (voir Figure 5.30). Cela est en accord avec l’e´volution du relaˆchement
de chaleur qu’on observe. Le signal apre`s 630 ◦C sur la Figure 5.29 ne peut provenir qu’en
partie de la transformation en NiSi2. En effet, l’enthalpie mesure´e, -12.8 kJ/mol de Ni,
est environ 4 fois plus e´leve´e que ce qui est attendu pour cette transformation sur c-Si.
Croissance limite´e par la germination
La re´action pour 4.4 nm de Ni de´pose´s par e-beam sur c-Si montre un le´ger pic a`
450 ◦C. Si on suppose qu’il s’agit de la formation de Ni2Si comme dans cas pre´ce´dent,
l’e´nergie relaˆche´e est alors trop faible. De plus, l’encart de la Figure 5.5 (b) montre que
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Figure 5.30 – Image TEM haute re´solution de 3 nm de Ni sur Si(100), recuit a` 2 ◦C/s
jusqu’a` 200 ◦C. Tire´e de la the`se de J. Fouet [95]. La ligne brise´e a e´te´ rajoute´e ainsi que
la de´signation a-NiSi.
l’amplitude du pic ne de´pend pas de l’e´paisseur de Ni. En revanche, ce comportement est
de´crit par Coffey et coll. quand la croissance est limite´e par la germination suivi d’une
diffusion 1D en profondeur [99, 110]. On suppose alors que la re´action de´bute par la ger-
mination a` l’interface avec une croissance late´rale des germes selon le mode`le JMA. Par
la suite, les grains croissent en profondeur suivant un re´gime parabolique. Dernie`rement,
Molina-Ruiz et coll. ont utilise´ ce mode`le pour expliquer la formation de Pd2Si par na-
nocalorime´trie [57]. Nous allons suivre leur exemple et essayer de simuler la croissance a`
partir de l’e´chantillon de 9.3 nm sur c-Si. Cet e´chantillon est bien caracte´rise´ et montre
clairement une phase NiSi comme phase finale. Ainsi, la fraction d’interface Xa ayant
re´agi est donne´e par :
Xa = 1− exp
(−npir2) , (5.12)
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Figure 5.31 – Simulation de la re´action de 9.3 nm de Ni sur c-Si formant la phase NiSi
lors d’une croissance controˆle´e par la germination.
ou` n est le nombre de germes et r leur rayon moyen. On de´duit le flux de chaleur en
fonction de la tempe´rature :
dH
dT
=
dH
dt
· β = ∆Hf · A ·
[
dXa
dt
· z + dz
dt
·Xa
]
· β, (5.13)
avec β = dT/dt le taux de chauffage, ∆Hf l’enthalpie de formation du NiSi, exprime´e en
kJ/cm3, et A l’aire du de´poˆt. La variation de Xa en fonction du temps s’e´crit :
dXa
dt
= 2npir · exp (−npir2) · dr
dt
, (5.14)
avec r qui suit une croissance line´aire :
dr
dt
= Ki exp
(
− Ei
kT
)
. (5.15)
L’e´paisseur z du nouveau compose´ est controˆle´e quant a` elle par la diffusion et sa variation
dans le temps est donne´e par :
dz
dt
=
D0
z
exp
(
−Ed
kT
)
. (5.16)
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La Figure 5.31 pre´sente la simulation de la re´action de 9.3 nm de Ni de´pose´s par e´vapo-
ration e-beam sur c-Si. Le signal mesure´ est corrige´ pour les courts-circuits en conside´rant
la limite infe´rieure, tel que discute´ au chapitre pre´ce´dent. Le taux de chauffage β est tire´
directement de l’expe´rience. Le nombre n de germes est estime´ a` partir d’images SEM
produites sur des calorime`tres apre`s re´action et vaut approximativement 1.5±2.0×1010.
L’exposant doit eˆtre modifie´ de deux ordres de grandeur, soit 1012, pour que des chan-
gements apparaissent. Le nombre de germes est e´galement choisit fixe tout au long de la
re´action. Nous avons fait des tests en introduisant dn/dt dans le mode`le sans de´tecter
de changement dans la simulation. Le rayon initial des germes r0 n’a pas d’influence tant
qu’il n’est pas de l’ordre du nanome`tre, ce qu’on exclut d’apre`s les observations faites
par TEM. On choisit r0, et incidemment z0, comme ne´gligeables, de l’ordre d’une frac-
tion d’angstro¨m. Suivant la proce´dure de Coffey et coll., nous prenons nK2i = 10
28 [110].
Les parame`tres n et Ki e´tant corre´le´s on peut de´terminer Ki. La meilleure simulation de
la re´action exothermique est obtenue pour Ei = 1.50±0.02 eV, D0 = 0.9±0.1 cm2/s et
Ed = 1.52±0.02 eV. Ces valeurs sont en accord avec celles trouve´es dans la litte´rature sa-
chant que ces dernie`res varient entre 1.35 et 1.65 eV [10,52,110,116]. En outre, l’enthalpie
de formation utilise´e est celle du NiSi sur Si(100), soit ∆H = -87.5 kJ/mol. Cependant,
l’enthalpie calcule´e pour la re´action sur a-Si ∆H = -99.4 kJ/mol (voir tableau 5.1) donne
un meilleur ajustement. Ceci supporterait les observations TEM d’une amorphisation en
phase solide.
Nous avons teste´ la simulation en prenant le signal corrige´ (limite supe´rieure de la cor-
rection) ou non corrige´ pour les courts-circuits. Dans les deux cas, les re´sultats demeurent
acceptables mais les amplitudes des pics sont incorrectes d’au moins 20 %. Au demeurant,
les e´nergies d’activation, Ei = 1.48 ou 1.5 eV et Ed = 1.5 ou 1.62 eV, restent dans les
limites des valeurs connues.
Dans cette expe´rience, une conclusion apporte´e par ce mode`le est que la croissance
est limite´e par la germination. Notons que la simulation ne repre´sente pas bien le de´but
de la re´action entre 200 et 400 ◦C. Meˆme si les images TEM appuient la formation de
germes a` l’interface a-NiSi/poly-Si (image 5.7 (c) a` 510 ◦C), elles sugge`rent e´galement
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qu’une re´action d’amorphisation en phase solide s’est produite pre´ce´demment (images 5.7
(a) et (b)). L’enthalpie de formation en ce de´but de re´action paraˆıt trop faible pour eˆtre
attribuer a` la formation de la phase cristalline Ni2Si.
Si nous revenons a` l’expe´rience de 4.4 nm sur c-Si, pre´sente´ a` la Figure 5.23, nous
sommes tente´ d’associe´ le 1er pic a` l’amorphisation ainsi qu’a` la germination a` l’interface
d’une phase NiSi. Cependant, le pic a` 600 ◦C) ne semble pas eˆtre attribuable a` la crois-
sance par diffusion du NiSi mais plus a` celle du NiSi2, ce qui est conforte´ par des images
TEM faites sur d’autres e´chantillons ayant des profils de flux de chaleur similaires.
5.5.5 Agglome´ration
Pour les e´chantillons sur c-Si, l’ensemble des mesures pre´sente un pic endothermique
en fin de re´action. Comme nous l’avons mentionne´ en section 5.3.2, les enthalpies mesure´es
sont comparables, bien que infe´rieures, aux enthalpies de fusion du NiSi ou du NiSi2. Par
exemple, dans le cas de 9.3 nm de Ni (voir Figure 5.31) l’enthalpie associe´e au pic a` 630-
640 ◦C e´quivaut a` 28.8 kJ/mol de Ni. C’est un peu moins de la moitie´ de l’enthalpie de
fusion du NiSi (65.1 kJ/mol de Ni) donne´e au tableau 5.1 page 83. Ne´anmoins, plusieurs
e´le´ments contredisent le fait qu’il s’agisse d’une fusion partielle de la couche. En premier
lieu, un point de fusion serait visible a` chaque impulsion a` la meˆme tempe´rature, ce qui
n’est pas le cas. Ensuite, l’eutectique le plus bas du syste`me Ni-Si se situe vers 964 ◦C
et tout en conside´rant la de´pression du point de fusion pour les couches fines, l’e´cart en
tempe´rature paraˆıt conside´rable au regard d’une couche de siliciure dont l’e´paisseur est
d’environ 20 nm. En outre, nous avons constate´ que la position du pic, en tempe´rature,
augmente en sens inverse de la diminution de l’e´paisseur de Ni, allant a` l’encontre de
l’e´ventuelle observation de la de´pression du point de fusion.
Par contre, aux tempe´ratures ou` le signal endothermique apparaˆıt, 550 a` 750 ◦C,
un phe´nome`ne d’agglome´ration est observe´ dans les couches minces (voir section 2.4).
Il est d’ailleurs responsable de l’augmentation de re´sistance de surface. L’agglome´ration
et le re´arrangement ne´cessitent beaucoup de mobilite´ de la part des composants ou des
mole´cules. C’est pourquoi les e´nergies implique´es dans le processus sont du meˆme ordre
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de grandeur que celles pour la fusion.
L’agglome´ration a e´te´ examine´e dans le cadre de la stabilite´ thermique des siliciures de
Ni [42, 45, 50, 102]. En 2010, De Keyser et coll. l’e´tudient pour des couches ultra-minces,
de 1 a` 10 nm de Ni sur Si(100) et recuit a` 3 K/s [42]. Ils trouvent une e´paisseur critique,
environ 4 nm, au-dessus de laquelle la couche de NiSi agglome`re. En dessous, ils observent
la formation d’un siliciure e´pitaxial stable a` plus haute tempe´rature. Paralle`lement, en
2009, Boragno et coll. e´tudient l’agglome´ration de fines couches de Ni sur SiO2 pour
des tempe´ratures infe´rieures a` 425 ◦C [100]. Ils concluent a` deux re´gimes diffe´rents en
fonction de l’e´paisseur de Ni. Au-dessus de 5 nm, la croissance possible des grains conduit
a` l’agglome´ration de la couche, tandis qu’en dessous, la croissance des grains est inhibe´e et
l’agglome´ration n’est plus possible. Saxena et coll. observent e´galement le phe´nome`ne en
2005, mais pour des fines couches de Cu sur SiO2, les tempe´ratures allant jusqu’a` 630
◦C
[85]. Ils proposent que l’agglome´ration se produit en deux e´tapes : la germination des vides
par diffusion aux joints de grains puis la croissance des vides et des ıˆlots par diffusion de
surface. Pour les films les plus minces, la dernie`re e´tape est limite´e car la tranche´e entre
les grains rejoint rapidement le substrat et la diffusion en surface du substrat est moins
aise´e. Pour les films e´pais, les vides s’initient aux joints de grains en surface du film et a`
l’interface du substrat. Quand la tranche´e se forme finalement, les ıˆlots sont de´ja` largement
se´pare´s.
Dans ces deux dernie`res e´tudes, la disposition est diffe´rente de De Keyser [42] ou de
la noˆtre. La couche n’est pas enfouie dans le Si mais re´side en surface d’un substrat peu
re´actif. Quoi qu’il en soit, on peut imaginer le meˆme principe pour les siliciures ultra-fins.
Nous pouvons illustrer le principe a` l’aide du sche´ma de la Figure 5.32. Supposons la for-
mation pre´alable d’une couche de NiSi ou d’un me´lange homoge`ne NixSiy. Plus la couche
est fine (sche´mas de droite) plus elle a tendance a` former de multiples ıˆlots lors de l’agglo-
me´ration, les courbures de joints de grains se rejoignant rapidement. Cela produit autant
de sites pour la germination du NiSi2, telle qu’observe´e pour 3.5 nm a` la Figure 5.11 page
96. Lors de la croissance de cette dernie`re phase, les cristaux atteignent vite la surface.
Le re´arrangement atomique est alors ralenti duˆ a` la diffusion difficile entre les grains. En
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Figure 5.32 – Sche´ma de principe de l’agglome´ration et de la formation du NiSi2 en
fonction de l’e´paisseur critique zc de la couche pre´curseur de NiSi.
revanche, si la couche est suffisamment e´paisse (sche´mas de gauche), la croissance des
grains est encore possible lors de l’agglome´ration, la diffusion aux joints de grains e´tant
e´leve´e (voir Figure Figure 5.7 (d) page 90). Ensuite, les germes de NiSi2 apparaissent aux
triples jonctions, largement espace´s les uns des autres. En fin de croissance, les nouveaux
cristaux laissent des vides inter-grains importants. Il existe donc une e´paisseur critique zc
au-dessus de laquelle la couche de NiSi forme´e, en agglome´rant, conduit a` la formation
de vides inter-grains alors qu’en dessous les vides sont minimes. Cette e´paisseur critique
semble se situer entre 4 et 6 nm de Ni [42,95,100].
D’autres de nos observations appuient cette the´orie. Les images SEM sur nanocalo-
rime`tres, page 108, montrent que l’agglome´ration est globalement moins se´ve`re pour des
couches de plus en plus fines, les grains sont plus petits et les vides (re´gions sombres)
de moins grande taille. Les mesures de re´sistances sur e´chantillons de controˆle, page 103,
montrent e´galement que la re´sistance ne re´augmente pas a` plus haute tempe´rature, in-
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diquant qu’il existe toujours un chemin de courant de surface et que par conse´quent les
grains restent proches les uns des autres.
En nanocalorime´trie, le de´calage des pics endothermiques vers les hautes tempe´ra-
tures, quand l’e´paisseur de Ni diminue, pourrait e´galement trouver une explication ici. Le
siliciure est enfoui dans du c-Si sous forme de grains. Comme nous l’expliquons ci-avant
pour les couches tre`s fines (sche´ma de droite a` la Figure 5.32), plus les grains sont petits
plus la diffusion est difficile a` travers le substrat, ralentissant le re´arrangement, et donc
e´talant et de´calant les pics endothermiques vers les plus hautes tempe´ratures.
Concernant les expe´riences sur a-Si, si on remarque quelques pics endothermiques,
ceux-ci n’ont pas l’amplitude observe´e sur c-Si. L’explication propose´e fait e´tat des trop
basses tempe´ratures atteintes en fin de recuit. L’image 5.12 page 97 montre que le Si en
dessous du siliciure est toujours amorphe, il n’y a pas eu recristallisation. Le NiSi2 est
e´galement toujours polycristallin. L’e´tape de re´arrangement n’a pas re´ellement de´bute´e.
5.5.6 Impact du taux de chauffage
Dans cette section et les suivantes, nous revenons sur l’ensemble de nos observations
et, reconstituons et discutons les se´quences de formation a` ultra-haut taux de chauffage,
en fonction du substrat, de la technique de de´poˆt et de l’e´paisseur de la couche.
Se´quences de formation
Sur a-Si, par e´vaporation e-beam, nous supposons que ce sont les de´poˆts les plus
propres. De 8.9 nm jusqu’a` 2.2 nm, les mesures semblent indiquer la formation de Ni2Si,
suivi du NiSi ou du NiSi2 entre 450 et 600
◦C (voir la section 5.5.4). La formation de´bute
vraisemblablement par une amorphisation en phase solide suivi par la croissance late´rale de
grains de Ni2Si. L’amorphisation est controˆle´e par la diffusion comme il a e´te´ rapporte´ pour
le couple Ni-Zr [111]. Le signal calorime´trique (voir Figure 5.5 (c)) indique la croissance
en se´quence du NiSi ou du NiSi2, suite a` la formation comple`te du Ni2Si. Les images TEM
montrent, en fin de recuit vers 650 ◦C, la pre´sence de NiSi2 polycristallin.
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Sur Si(100), par e´vaporation e-beam, on constate la formation de NiSi apre`s 400 ◦C.
La re´action de´bute par un processus de diffusion 1D formant, d’apre`s les TEM (Figure
5.7) et l’enthalpie a` basse tempe´rature (Figure 5.31), un compose´ a-NiSi. Elle se poursuit
par la germination et la croissance late´rale des grains de NiSi a` l’interface a-NiSi/c-Si.
Une fois l’interface comple´te´e, le NiSi croˆıt en e´paisseur suivant un processus de diffusion.
Enfin, vers 600 ◦C, les germes de NiSi2 apparaissent aux triples jonctions du NiSi et Si.
Aucun indice d’une phase riche en me´tal n’est de´tecte´ avant la formation du NiSi. De
plus, l’enthalpie exothermique a` basse tempe´rature exclue la croissance d’une telle phase.
Sur Si(100), par pulve´risation magne´tron, nous supposons que ces de´poˆts ont le plus
d’impurete´s. Nous supposons aussi une inter-diffusion en de´but de re´action, mais moins
importante que dans les autres expe´riences. A` 420 ◦C, les mesures XRD en mode figure de
poˆles sugge`rent l’apparition d’une phase e´pitaxiale suppose´e eˆtre du NiSi. Pour 4.5 nm,
la simulation propose que la croissance se poursuit par la germination et la croissance
2D (Figure 5.29 (b)) ou 3D (Figure 5.30) du NiSi. A` hautes tempe´ratures et pour 6.8 et
3.5 nm, les images TEM font e´tat de la phase NiSi2 (Figures 5.9 et 5.11) comme phase
finale. De nouveau, la formation de phase riche en me´tal n’est pas de´tecte´e.
E´paisseurs critiques
Dans la formation de phase de couches tre`s fines de siliciures de Ni, des e´tudes re´-
centes [50, 51, 95] ont mis en e´vidence l’existence d’une e´paisseur critique zc, d’environ
4 nm, en dessous de laquelle la se´quence de formation change. Les phases riches en me´-
tal comme Ni2Si et θ ne sont, de`s lors, plus observe´es. En outre, Zhang [50] et Luo [51]
observent entre 500 et 750 ◦C un siliciure e´pitaxial avec le substrat, de composition dif-
fe´rente de NiSi2. Luo l’identifie NiSi2−y et suppose une structure dans laquelle les atomes
de Ni occuperaient les 4 sites vacants du c-Si. Fouet analyse un e´chantillon de 3 nm de
Ni sur Si(100) et sugge`re qu’une phase NiSi apparaˆıt de`s 100 ◦C [95]. A` 400 ◦C, cette
phase coexiste bien avec du NiSi2. Fait important, en dessous de cette e´paisseur critique,
on constate une meilleure stabilite´ du siliciure en fonction de la tempe´rature.
Pour nos e´chantillons de controˆle sur Si(100), nous observons aussi cette incidence
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de l’e´paisseur sur la se´quence de phase. Recuits a` 3 K/s, nos e´chantillons se comportent
comme de´crit pre´ce´demment. Pour les couches les plus e´paisses, 10.6 et 8 nm, et le moins
d’impurete´s possible, la se´quence se de´roule comme espe´re´e : δ-Ni2Si, θ et NiSi (Figure
5.14 (a) et (c)). Pour 4.5 nm, proche de l’e´paisseur critique zc, aucune de ces phases n’est
de´sormais plus visibles par XRD (Figure 5.14 (e)). En revanche, par nanocalorime´trie,
avec des taux de chauffage de l’ordre de 80×103 a` 110×103 K/s, la se´quence paraˆıt de´-
buter par une amorphisation en phase solide suivie de la formation du NiSi ou du NiSi2
vers 400 ◦C, quel que soit l’e´paisseur conside´re´e entre 9.3 et 3.5 nm, sur c-Si ou a-Si. La
se´quence ne permet pas de mettre en e´vidence une e´paisseur critique base´e sur la dispa-
rition des phases δ-Ni2Si et θ.
Ne´anmoins, nous utilisons cette notion d’e´paisseur critique pour justifier les processus
d’agglome´ration visibles par nanocalorime´trie, SEM (Figure 5.19) et TEM. L’analyse ca-
lorime´trique permet de dire que le processus d’agglome´ration est plus lent pour les couches
les plus fines. L’analyse TEM, elle, montre une diffe´rence de morphologie du NiSi2 final
entre les couches fines (3.5 nm, Figure 5.11) et les couches plus e´paisses (6.8 nm, Figure
5.9). Nous e´laborons alors un mode`le qui, a` partir d’une e´paisseur critique zc, explique
l’augmentation de stabilite´ ainsi que le maintien d’une re´sistance de surface peu e´leve´e.
Qui plus est, nous distinguons une autre e´paisseur critique, que nous situons vers 1 nm.
Les courbes de naocalorime´trie montrent clairement que pour 1 et 0.3 nm (voir Figures
5.5, la se´quence n’arbore plus que le pic de formation du NiSi2 vers 600
◦C. On peut, de`s
lors, supposer que la couche de Ni est comple`tement me´lange´e depuis le de´poˆt. Pendant
le recuit, le Ni se retrouve dans un environnement tre`s riche en Si et le NiSi2 est la seule
phase ayant la possibilite´ de croˆıtre.
Amorphisation en phase solide
De notre e´tude, nous de´duisons que le taux de chauffage a un impact sur la forma-
tion de phase des siliciures de Ni. Un des effets est qu’il inhibe la formation des phases
riches en me´tal, excepte´ sur substrat de Si amorphe ou` le Ni2Si semble toujours se former.
Kummamuru et coll. font e´galement cette observation lors de l’e´tude par nanocalorime´-
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trie – avec des taux de chauffage similaires – de 17 nm de Ni sur a-Si [56]. Ils de´tectent
la pre´sence de la phase θ, donc par conse´quent la phase δ-Ni2Si puisqu’elles sont lie´es
structurellement [49]. Sur Si(100), la diffusion du Ni est mise en e´vidence par la Figure
5.10 page 95 ou` on distingue encore les plans (111) du Si a` 500 ◦C. A` 105 K/s, la re´action
favorise le me´lange des composants. C’est ce qu’on suppose aussi pour le a-Si (Figure
5.5 (c)) ou` une amorphisation en phase solide, telle que de´crite par Clevenger dans les
multicouches Ni/a-Si [99] ou Highmore dans le syste`me Ni-Zr [111], semble prendre le pas
sur la croissance par diffusion de la phase Ni2Si, en tout cas dans les premiers instants de
la re´action.
Rappelons que essentiellement trois facteurs sont ne´cessaires pour favoriser une amor-
phisation en phase solide [24,25,31] : (1) une enthalpie de me´lange ne´gative comme force
motrice, (2) que l’un des composants diffuse beaucoup plus vite que l’autre a` basse tem-
pe´rature et enfin (3) que la re´action se produise a` suffisamment basse tempe´rature afin
d’e´viter la germination et la croissance de phases cristallines. Le 1er facteur est ve´rifie´ pour
le syste`me Ni-Si [99], le 2e aussi, le Ni e´tant essentiellement l’e´le´ment qui diffuse dans les
siliciures de basses tempe´ratures Ni2Si ou NiSi. Le 3e facteur est moins e´vident. Le taux
de chauffage e´tant tre`s e´leve´, on peut s’attendre a` ce que des tempe´ratures suffisamment
e´leve´es pour faire germer des phases cristallines soient atteintes assez vite. Cela ne de-
vrait donc pas favoriser la formation d’une phase amorphe. Un autre facteur nous paraˆıt
alors essentiel au vu de nos constatations. Outre l’existence de sites de germination, c’est
l’existence d’un support sur lequel la phase puisse croˆıtre. Que cela soit pour nos couches
fines ou e´paisses, les de´poˆts de Ni ne montrent pas de re´elles structures cristallines. Ceci
est probablement relie´ a` l’endommagement de´crit page 110. Quoi qu’il en soit, l’absence
d’une couche cristalline de Ni, a fortiori pour les couches ultra-fines ou` les composants
sont me´lange´s, est peut-eˆtre l’absence de guide pour la croissance de la phase Ni2Si. Dans
ces conditions la phase amorphe est la seule pouvant croˆıtre.
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5.6 Re´sume´
Nous avons analyse´ la formation de phase a` ultra-haut taux de chauffage de siliciures
de Ni ultra-minces, sur a-Si et Si(100). Nos principales conclusions sont les suivantes :
• la se´quence de formation de phase est modifie´e a` ultra-haut taux de
chauffage. Meˆme en conside´rant les impurete´s dans le de´poˆt, un changement de
se´quence est observe´ entre des e´chantillons recuits a` 3 K/s et d’autres recuits a`
105 K/s. Les phases Ni2Si et θ ne sont pas de´tecte´es sur Si(100). Sur a-Si, le Ni2Si
re´ussit vraisemblablement a` croˆıtre ;
• la cine´tique de formation semble de´buter par une amorphisation en phase
solide, controˆle´e par la diffusion. Sur Si(100), elle est suivie d’une croissance
du NiSi, controˆle´e par la germination a` l’interface et par une croissance 1D pour les
couches les plus e´paisses, et par une croissance supe´rieure a` 1D pour les couches les
plus fines ;
• 2 e´paisseurs critiques pour les de´poˆts, 4 nm et 1 nm, sont de´crites. La
premie`re e´paisseur, de´ja` re´pertorie´e dans la litte´rature, marque une transition dans
la morphologie du siliciure a` haute tempe´rature. Au-dessus de 4 nm, l’agglome´ration
conduit a` des vides importants entre les grains. En dessous, les grains, plus petits,
restent adjacents, et la couche gagne en stabilite´ en fonction de la tempe´rature. La
deuxie`me e´paisseur est proche de 1 nm. En dessous de cette valeur, seule la phase
NiSi2 paraˆıt se former ;
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Chapitre 6
Conclusion
A` l’aide de la nanocalorime´trie, nous avons e´tudie´s, in situ, la formation de phase des
siliciures de Ni a` ultra-haut taux de chauffage (105 K/s), impliquant des couches ultra-
minces (< 10 nm) de Ni de´pose´es sur a-Si ou Si(100). Graˆce aux calorime`tres de type
c-NC, nous avons pu pre´senter des mesures ine´dites de flux de chaleur de la re´action
Ni/Si(100). Afin de mettre ces re´sultats en perspective, nous avons proce´de´ a` des mesures
comparatives a` l’aide de la diffraction des rayons X balaye´e en tempe´rature a` un taux de
chauffage de 3 K/s. L’ensemble des e´chantillons a ensuite e´te´ caracte´rise´ par diffe´rentes
techniques : TEM, SEM, RBS, ERD-TOF, XRD en mode figure de poˆles.
Re´trospectivement, la the`se peut eˆtre de´coupe´e en deux volets principaux. Le premier
a rapport avec la proble´matique de courts-circuits dans les calorime`tres c-NC, rencontre´e a`
haute tempe´rature. Le second traite spe´cifiquement de la formation de phase des siliciures
de Ni a` ultra-haut taux de chauffage.
6.1 Courts-circuits dans les c-NC
Dans un premier temps, nous nous sommes heurte´s a` un de´fi de taille concernant
l’utilisation, a` haute tempe´rature, de calorime`tres c-NC, applique´s a` l’e´tude d’e´chantillons
me´talliques. Un arte´fact, sous la forme d’un signal endothermique anormal, e´tait pre´sent
dans le signal de mesure. Une partie du projet a donc consiste´ a` de´terminer l’origine du
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phe´nome`ne. En de´finitive, nous avons trouve´ que la membrane des calorime`tres, en SiNx,
comportait des microde´fauts et perdait son caracte`re isolant. Ajoute´e a` cela, l’activation
des porteurs de charges intrinse`ques a` la bande de c-Si, a` partir de 400 ◦C, ge´ne´rait
des courts-circuits entre la me´tallisation de Pt et l’e´chantillon me´tallique. Ainsi, le signal
endothermique anormal apparaˆıt sous deux conditions :
• que l’e´chantillon e´tudie´ soit conducteur et,
• que la tempe´rature de´passe 400 ◦C.
Nous avons alors construit un mode`le simple afin de reproduire le phe´nome`ne et, a`
partir de ce mode`le, nous avons montre´ qu’il e´tait possible de corriger le signal de calori-
me´trie avec une incertitude de ±12 ◦C, pour 9.3 nm de Ni. Le phe´nome`ne diminue avec
l’e´paisseur de l’e´chantillon. Ainsi, nous avons pu tirer une compre´hension des mesures
faites a` propos de la formation de phase des siliciures de Ni.
Concernant les microde´fauts dans la membrane de SiNx, nous avons essaye´ de re´soudre
le proble`me lors de l’e´tape de fabrication en changeant la couche d’adhe´rence de la me´-
tallisation, du Mo a` la place du Cr, ou en ame´liorant certains parame`tres de de´poˆt –
e´paisseur, vitesse de de´poˆt et pression de travail – ou encore en protegeant la me´tallisa-
tion du HF lors des e´tapes de gravure humide. Malheureusement, cela n’a pas ame´liore´
la stabilite´ des calorime`tres ni e´vite´ la pre´sence de courts-circuits. La poursuite du pro-
jet pourrait se faire suivant 3 axes. D’abord proce´der a` une analyse plus approfondie de
la formation des de´fauts dans la membrane de SiNx. La question est ici d’examiner la
stabilite´ d’un compose´ non stoechiome´trique, Si3N3.1H0.05, comportant des microde´fauts
et expose´ pendant des heures a` l’action du TMAH. Y a-t-il une re´organisation des com-
posants localement suivie d’une de´composition par la solution basique ? Cela fournirait
une meilleure compre´hension du proble`me et ainsi de meilleures pistes pour solutionner le
proble`me. En attendant, suivant un autre axe, il serait avantageux de modifier la me´thode
de fabrication en prote´geant ade´quatement la couche de me´tallisation lors de la gravure
TMAH, voire a` revenir a` la me´tallisation comme dernie`re e´tape de fabrication, et ce, mal-
gre´ le faible taux de fabrication des calorime`tres. Enfin, une autre piste a` exploiter serait
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de chercher un compose´ plus stable a` haute tempe´rature pour la me´tallisation, soit sous
forme d’une meilleure barrie`re de diffusion entre le SiNx et le Pt, soit en tant qu’alliage
de Pt (par exemple PtxIr1−x), stable a` haute tempe´rature et avec une bonne adhe´rence
sur la membrane.
6.2 Siliciuration a` ultra-haut taux de chauffage
Nous avons e´tudie´ les re´actions de couches Ni comprises entre 0.3 nm et 9.3 nm,
de´pose´es par e´vaporation e-beam ou pulve´risation magne´tron, sur des substrats de a-Si
ou Si(100), et recuits a` des taux de chauffage de l’ordre de 105 K/s. Nous avons compare´
ces e´chantillons a` des e´chantillons recuits a` 3 K/s. Nos observations principales sont les
suivantes :
• la se´quence de phase sur Si(100) est modifie´e a` ultra-haut taux de chauf-
fage. Ainsi, les phases riches en me´tal comme la δ-Ni2Si ou la phase θ ne sont plus
observe´es, quel que soit l’e´paisseur de la couche initiale de Ni. En revanche, sur a-Si,
la phase Ni2Si re´ussit toujours a` croˆıtre ;
• la cine´tique de formation de´bute par une amorphisation en phase solide
(SSAR). Sur c-Si, un me´lange des composants est directement observe´ par TEM ;
• les enthalpies de formation sont globalement plus e´leve´es (jusqu’a` 66 %)
que celles rapporte´es pour les compose´s volumique du Ni-Si. Mais il faut
conside´rer les incertitudes sur les e´paisseurs de´pose´es et l’impact de courts-circuits
sur le signal. Une confirmation est ne´cessaire, avec une meilleure caracte´risation de
la masse de´pose´e et des calorime`tres stables sur l’intervalle de tempe´rature du recuit.
Nous devons cependant rappeler un point important concernant les de´poˆts. Nous avons
mesure´ de 2 a` 8 % d’impurete´s dans la couche de Ni, nos de´poˆts sur a-Si e´tant les plus
propres. De l’ensemble de nos expe´riences, nous avons vu que la re´action e´tait inhibe´e
sur les e´chantillons les moins propres. D’autres mesures, impliquant de meilleurs vides,
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devraient eˆtre faites afin d’e´valuer l’impact de 1 ou 2 % d’impurete´ sur la vitesse de
re´action.
D’autres observations, bien que non lie´es uniquement au taux de chauffage, me´ritent
d’eˆtre mentionne´es. Notamment :
• un signal endothermique est syste´matiquement mesure´ a` haute tempe´ra-
ture, rentrant en compe´tition avec la fin de la formation de phase. Il te´moigne d’un
processus d’agglome´ration et de re´arrangement de la couche. Aussi, plus la couche
est fine, plus le signal s’e´tale a` tempe´rature e´leve´e ;
• 2 e´paisseurs critiques du de´poˆt sont de´crites. La premie`re e´paisseur, re´per-
torie´e entre 4 et 6 nm de Ni, marque une transition dans la stabilite´ de la couche
de siliciure face a` l’agglome´ration. Nous avons tente´ de relier, a` l’aide d’un mode`le,
cette notion de stabilite´ au de´calage des signaux endothermiques, en montrant que
plus les grains sont petits, plus la diffusion, et ainsi le re´arrangement entre les grains,
sont rendus difficiles.
La deuxie`me e´paisseur critique est estime´e proche de 1 nm de Ni. En dessous, une
seule phase semble se former vers 400-500 ◦C, telle que le montre la nanocalorime´trie.
Nous pensons qu’il s’agit du NiSi2.
Une autre observation, qui nous paraˆıt importante, est celle sur la diffusion du Ni, a`
hauteur de 0.2 a` 0.4 %, qui se produit dans le Si de`s le de´poˆt. Pourtant, nous devons rester
prudents. Les quantite´s sont faibles, et nous nous appuyons uniquement sur la RBS, avec
une re´solution en profondeur de 10 nm approximativement. Et l’origine de cette diffusion
n’a pas e´te´ e´claircie. Ne´anmoins, si cette diffusion est ave´re´e, nous pensons qu’elle peut
influencer singulie`rement le de´but de la re´action.
Concernant les siliciures me´talliques en ge´ne´ral, en raison des difficulte´s que nous avons
rencontre´es avec les courts-circuits dans les c-NC, nous n’avons malheureusement pas eu
le temps d’e´tendre notre e´tude a` d’autres syste`mes M-Si. Cette e´tude montre bien la com-
plexite´ de la cine´tique de formation pour des couches aussi minces a` des taux de chauffage
aussi e´leve´s. Il aurait e´te´ inte´ressant, notamment, de comparer le de´but de la formation
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en fonction de l’espe`ce qui diffuse, et comple´ter les expe´riences avec Pd ou Co. Un autre
aspect qui me´rite plus d’attention est l’agglome´ration. Peut-on tirer plus d’information de
la nanocalorime´trie (enthalpie de re´action) afin de sonder plus pre´cise´ment les me´canismes
implique´s dans le transport de matie`re et la re´organisation de la couche ?
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Annexe A
A.1 Chaleurs spe´cifiques
Le tableau A.1 expose les coefficients polynomiaux de la fonction de la chaleur spe´ci-
fique des mate´riaux composant les calorime`tres c-NC. La fonction est de la forme :
Cp = A+BT + CT
2 +DT 3 + ET 4 + FT 5. (A.1)
Table A.1 – Coefficients associe´s a` la chaleur spe´cifique des mate´riaux du c-NC.
A B C D E F
Mate´riau (J/g/K) (J/g/K2) (J/g/K3) (J/g/K4) (J/g/K5) (J/g/K6)
Si∗ -3.37 123.55×10−3 -210.60×10−6 165.67×10−9 -47.74×10−12 4.11×10−18
Si3N3.1
∗∗ 0.80 7.88×10−4 -3.46×10−7 - - -
Pt† 0.125 0.27×10−4 -0.02×10−7 - - -
Ni† 0.252 5.88×10−4 13.84×10−7 - - -
∗ extrapole´ d’un graphique d’apre`s Okhotin et al [117].
∗∗ d’apre`s Anahory et al [1].
† d’apre`s Hajra [118].
146
A.2 Diagramme de phase su syste`me Ni-Si
Figure A.1 – Diagramme de phase du syste`me Ni-Si.
A.3 Diffractions XRD des compose´s Ni-Si
Voir le tableau A.2 ci-apre`s.
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Table A.2 – Se´lections des diffractions les plus intenses du syste`me Ni-Si
Phase structure Plans Int. d 2θ (λ = 1.797) Re´f.
(groupe) h k l (%) (A˚) (◦) JCPDS
Ni Cubic (Fm3m) 1 1 1 100 2.03 52.43 04-0850 [61]
a : 3.5238 2 0 0 42 1.76 61.32
Ni3Si Cubic (Pm3m) 1 0 0 30 3.50 29.75 06-0690 [62]
a : 3.5056 1 1 0 30 2.48 42.25
1 1 1 100 2.02 52.82
2 0 0 70 1.75 61.75
Ni2Si Orth. (Pbnm) 2 1 1 37 2.32 46.46 73-2092 [64]
a : 7.06 3 0 1 100 2.02 53.72
b : 4.99 1 2 1 100 2.02 53.72
c : 3.72 0 0 2 31 1.96 57.77
θ Hex. (P63/mmc) 1 0 1 18 2.73 38.39 80-2283 [65]
a : 3.805 1 0 2 100 1.96 54.46
c : 4.89 1 1 0 91 1.90 56.36
2 0 2 20 1.37 82.23
Ni3Si2 Orth. (Cmc21) 6 0 0 100 2.04 52.32 17-0881 [66]
a : 12.229 2 4 2 100 2.01 53.08
b : 10.805 3 1 3 100 1.97 54.12
c : 6.924 5 1 2 80 1.96 54.42
3 5 0 80 1.91 56.12
NiSi Orth. (Pnma) 0 1 1 77 2.82 37.12 38-0844 [67]
a : 5.233 2 0 0 36 2.61 40.18
b : 3.258 1 1 2 88 1.98 54.03
c : 5.659 2 1 1 100 1.92 55.84
1 0 3 33 1.77 60.82
NiSi2 Cubic (Fm3m) 1 1 1 100 3.12 33.48 43-0989 [68]
a : 5.416 2 2 0 100 1.91 55.93
3 1 1 20 1.63 66.90
Si Cubic (Fd3m) 1 1 1 100 3.13 33.37 77-2111 [69]
a : 5.4198 2 2 0 55 1.92 55.93
3 1 1 30 1.63 66.71
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